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The works presented in this manuscript focus on the structural (size, strain, composition)
investigation of GaN quantum dots, which remarkable optoelectronic properties in the visible
to ultraviolet range makes them potential building blocks of new optoelectronic devices. Their
optoelectronic properties strongly depend on the dots strain state and composition, which must
therefore be controlled and characterized accurately. One major objective of that thesis was
to take benefit of and develop x-ray spectroscopy in diffraction condition and x-ray anomalous
diffraction and scattering, for that purpose, in a grazing incidence setup. The measurement of
fine structure oscillation in diffraction condition (x-ray spectroscopy in diffraction condition)
and anomalous diffraction from nanoobjects, which requires synchrotron radiation sources such
that the European Synchrotron Radiation Facility (ESRF), promoted specific experimental de-
velopments. The dynamical effects occurring in grazing incidence were taken into account for the
quantitative analysis of the experimental results. Moreover, experimental results were compared
with simulations of x-ray diffraction diagrams, fine structure signal in diffraction condition and
anomalous diffraction spectrum, performed on the basis of finite element simulations of the strain
fields in the quantum dots. The x-ray analysis was complemented by Reflection High-Energy
Electron Diffraction (RHEED), Transmission Electron Microscopy (TEM), Atomic Force Mi-
croscopy (AFM) and Medium-Energy Ion Scattering (MEIS) measurements. The capping of
(0001) GaN quantum dots by AlN, was studied in situ during growth and ex situ. Those studies
put in evidence a three-step capping mechanism, the progressive strain and absence of intermix-
ing in the quantum dots, during the capping process. The vertical alignment of GaN quantum in
stackings, and the average increase of the dots diameter, were analyzed in situ. Using RHEED
as a tool to monitor the overall strain in the dots, a preliminary analysis of the (0001) GaN
quantum dots ripening under vacuum was carried out. At last, AFM, TEM and MEIS allowed
to investigate the structural and optoelectronic properties of self-organized (112¯0) GaN quantum
dots.
Keywords: MEIS, RHEED, quantum dots, GaN,X-ray spectroscopy, anomalous diffraction,
EXAFS, EDAFS, MAD, strain, simulations
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Re´sume´
Les travaux pre´sente´s dans ce manuscrit sont consacre´s a` l’e´tude des proprie´te´s structurales
(taille, de´formation, composition) de boˆıtes quantiques GaN, dont les proprie´te´s optiques re-
marquables dans le domaine du visible et de l’ultraviolet, les pre´disposent a` une utilisation dans
de futurs dispositifs optoe´lectroniques. Leurs proprie´te´s optiques de´pendent fortement de l’e´tat
de contrainte et la composition des boˆıtes, qui doivent donc eˆtre controˆle´es et caracte´rise´es fi-
nement. C’e´tait l’un des enjeux majeurs de cette the`se de de´velopper et exploiter a` cette fin
la spectroscopie X en condition de diffraction, la diffraction et la diffusion anomale des rayons
X, en incidence rasante. Les mesures correspondantes, a` l’aide d’une source de rayonnement
synchrotron telle que l’European Synchrotron Radiation Facility (ESRF), indispensable pour
l’e´tude de nanoobjets, ont ne´cessite´ des de´veloppements expe´rimentaux spe´cifiques. Les effets
dynamiques associe´s a` l’utilisation d’une incidence rasante ont e´te´ pris en compte dans l’ana-
lyse quantitative des re´sultats. En outre, les re´sultats ont e´te´ compare´s a` des simulations des
diagrammes de diffraction, des structures fines en condition de diffraction et de la diffraction
anomale, sur la base de simulations par e´le´ments finis des champs de de´formations dans les
boˆıtes quantiques. L’analyse par rayons X a e´te´ comple´te´e par des e´tudes par diffraction des
e´lectrons rapides en re´flexion (RHEED), microscopies e´lectronique en transmission (TEM) et
a` force atomique (AFM), et diffusion des ions de moyenne e´nergie (MEIS). L’encapsulation de
boˆıtes quantiques GaN (0001) par AlN a e´te´ e´tudie´e, in situ pendant la croissance et ex situ,
pour deux types de substrats. Ces e´tudes ont permis de proposer un me´canisme d’encapsula-
tion en trois e´tapes, de montrer la mise en contrainte des boˆıtes et l’absence d’interdiffusion
pendant l’encapsulation. L’arrangement vertical de boˆıtes quantiques dans des empilements, et
l’augmentation en moyenne de la taille des boˆıtes qui en de´coule, ont e´te´ e´tudie´s in situ. Une
e´tude pre´liminaire structurale du muˆrissement des boˆıtes quantiques GaN (0001) a e´te´ entreprise
a` l’aide de mesures RHEED. Enfin, AFM, TEM et MEIS ont permis d’analyser les proprie´te´s
structurales et optoe´lectroniques de boˆıtes quantiques GaN (112¯0) auto-organise´es.
Mots-cle´s:MEIS, RHEED, boˆıtes quantiques, GaN,spectroscopie X, diffraction anomale, EXAFS,
EDAFS, MAD, de´formations, simulations
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Introduction ge´ne´rale
Ce manuscrit pre´sente les travaux de recherche qui ont fait l’objet de ma the`se, commence´e
en octobre 2003 dans le Service de Physique des Mate´riaux et des Microstructures (SP2M),
du De´partemement de Recherche Fondamentale sur la Matie`re Condense´e, au Commissariat
a` l’Energie Atomique de Grenoble. Ces travaux sont le fruit d’une collaboration e´troite entre
les groupes Nanostructures et Rayonnement Synchrotron (NRS) et NanoPhysique et SemiCon-
ducteurs (NPSC) du SP2M. Les nanoobjets e´tudie´s, des boˆıtes quantiques GaN/AlN, ont e´te´
obtenus au sein du groupe NPSC, sous l’impulsion de Bruno Daudin, qui fut l’un de mes deux
directeurs de the`se, et en collaboration avec Benoˆıt Amstatt, Se´bastien Founta et Noelle Go-
gneau. En grande partie, les analyses de nanoobjets auxquelles j’ai pris part ont e´te´ conduites
sur l’installation europe´enne de rayonnement synchrotron (European Synchrotron Radiation Fa-
cility, ESRF) de Grenoble, sous la direction de Hubert Renevier, avec Vincent Favre-Nicolin
et Gilles Renaud, du groupe NRS, et en collaboration avec Maria Grazia Proietti Cecconi, de
l’Universite´ de Zaragoza, en Espagne.
Au cours de ces trois anne´es, le lien entre les experts de la croissance et ceux de l’ana-
lyse par rayons X a e´te´ de´veloppe´ et entretenu. Il a permis la synthe`se, a` loisir, d’e´chantillons
optimise´s pour les e´tudes par rayons X. Cet aspect s’est re´ve´le´ extre`mement profitable pour la
compre´hension des phe´nome`nes physiques de la croissance des boˆıtes quantiques GaN/AlN, dont
l’encapsulation et l’empilement des plans de boˆıtes quantiques GaN. Il s’est montre´ indispen-
sable pour le de´veloppement efficace d’une me´thodologie nouvelle pour l’analyse structurale de
nanoobjets par spectroscopie des rayons X en condition de diffraction et par diffraction anomale.
1 Nanostructures de nitrures d’e´le´ments III
Les nitrures d’e´le´ments III tels que le nitrure de gallium (GaN), le nitrure d’aluminium
(AlN), le nitrure d’indium (InN) et leurs alliages sont des semiconducteurs qui, sous la forme de
nanostructures, ont un impact technologique conside´rable. Leurs proprie´te´s optoe´lectroniques en
font en effet des e´metteurs et des re´cepteurs dans le visible aux proprie´te´s ine´gale´es a` tempe´rature
ambiante. Cinq anne´es seulement ont suffit, apre`s un regain d’inte´ret au de´but des anne´es 1990,
pour que soient obtenus les premiers dispositifs ope´rationnels, des diodes e´lectroluminescentes a`
base de puits quantiques d’InGaN. Pourtant, les processus de croissance dans les nitrures restent
mal connus, comme en te´moigne la controverse qui subsiste sur l’origine de l’efficacite´ dans les
dispositifs a` base d’InGaN [Nakamura 98]. L’e´pitaxie par jets mole´culaires (Molecular Beam
Epitaxy, MBE) et son environnement ultra-vide pre´sentent a` cet e´gard un avantage fondamental,
et constituent pour cette raison une technique de choix pour la compre´hension des me´canismes
de croissance.
Le manque de substrat adapte´ pour l’he´te´roe´pitaxie des nitrures est a` l’origine d’importantes
densite´s de de´fauts (jusqu’a` 1011 cm−2), dans les couches de nitrure, qui limitent le controˆle de
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la croissance de nanostructures de nitrures. Elles sont en outre vraisemblablement la raison pour
laquelle la croissance d’assemble´es uniformes de boˆıtes quantiques, ne´cessaire pour une re´ponse
a` une excitation bien de´finie, reste moins avance´e pour les nitrures que pour Ge/Si, InAs/InP
ou PbSe/PbTe par exemple. L’empilement et le muˆrissement a` haute tempe´rature de plans de
boˆıtes quantiques sont des solutions pour re´duire les distributions de tailles d’ˆılots. L’analyse
de l’e´volution morphologique et structurale des ıˆlots lors de ces processus e´tait un des objectifs
de nos travaux. L’encapsulation des plans de boˆıtes est incontournable pour la re´alisation de
dispositifs, que ce soit pour l’injection de porteurs ou l’empilement de plans de boˆıtes. Cette
e´tape est susceptible de modifier conside´rablement les proprie´te´s optoe´lectroniques des boˆıtes
quantiques. Elle a e´te´ e´tudie´e en de´tail pour d’autres syste`mes, mais tre`s peu pour les nitrures.
En particulier, le me´canisme d’encapsulation, l’e´volution structurale (de´formation, composition,
forme) des ıˆlots selon la couverture d’AlN e´taient, au de´but de cette the`se, tre`s mal connus.
La grande majorite´ des e´tudes de croissance concerne l’orientation critalline (0001) du plan
de croissance. Ces dernie`res anne´es, des plans de croissance alternatifs ont e´te´ utilise´s, (112¯0) et
(11¯00) notamment. Ces plans se distinguent de (0001) par l’absence de forts champs pie´zoe´lec-
triques selon la direction de croissance, et permettent ainsi d’obtenir des nanostructures a` plus
forte efficacite´ radiative. Les proprie´te´s structurales et morphologiques des boˆıtes quantiques de
nitrures synthe´tise´es re´cemment selon le plan (112¯0) sont encore mal connues.
2 Analyses structurales de nanoobjets
La caracte´risation structurale (composition, de´formation, forme) des nanoobjets est essen-
tielle pour comprendre leurs proprie´te´s e´lectroniques et optiques. C’est particulie`rement vrai
pour les nitrures, au sein desquels peuvent re´gner des champs pie´zoe´lectriques (donc de´pendants
des de´formations) conside´rables, qui modifient notablement la structure de bandes e´lectroniques.
Les me´thodes d’analyse en champ proche, par microsopies e´lectronique en transmission
(Transmission Electron Microscopy, TEM), a` force atomique (Atomic Force Microscopy, AFM),
ou par effet tunnel (Scanning Tunneling Microscopy, STM) sont particulie`rement puissantes pour
e´tudier la morphologie des nanoobjets. Elles permettent aussi d’analyser les de´formations et leur
anisotropie dans les nanoobjets, en e´tudiant des sections transverses. Une sensibilite´ chimique
est en outre possible par TEM a` grands angles de diffusion et STM, et permet dans une certaine
mesure d’analyser la composition dans un nanoobjet.
Pour obtenir une information structurale en moyenne sur une assemble´e de nanoobjets, ou
pour caracte´riser in situ la croissance, la diffusion de rayonnements (rayons X, e´lectrons, ions...)
est habituellement pre´fe´re´e.
Par diffusion en incidence rasante des rayons X aux petits angles (Grazing Incidence Small
Angle X-ray Scattering, GISAXS), les parame`tres morphologiques (forme, taille, longueurs de
corre´lation) des nanoobjets sont obtenus. Par diffraction des rayons X en incidence rasante, des
valeurs absolues des de´formations sont mesure´es a` trois dimensions. Une sensibilite´ chimique
est permise en modifiant le pouvoir diffusant d’un atome, en travaillant au voisinage d’un seuil
d’absorption. Pour des nanoobjets de tre`s petite taille, tels que les boˆıtes quantiques e´tudie´es
dans ce manuscrit, les champs de de´formations peuvent eˆtre analyse´s en comparant les mesures
a` des simulations.
La diffraction des e´lectrons rapides (Reflection High-Energy Electron Diffraction, RHEED),
permet notamment de mesurer en temps re´el les de´formations dans les nanoobjets. Cependant,
l’interaction forte des e´lectrons avec la matie`re complique a priori l’interpre´tation des re´sultats,
et a limite´ jusqu’a` pre´sent l’e´tude des de´formations dans les nanoobjets aux directions dans le
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plan de croissance.
La diffusion des ions de moyenne e´nergie (Medium-Energy Ion Scattering, MEIS) est par-
ticulie`rement adapte´e pour caracte´riser les champs de de´formations dans des nanoobjets. Elle
autorise une analyse directe, et fournit des rapports de parame`tres de maille cristallins en fonc-
tion de la distance a` la surface de l’e´chantillon.
2.1 De´veloppement de la spectroscopie X en condition de diffraction et de la diffraction anomale
en incidence rasante
La diffraction des rayons X en incidence rasante est une technique e´prouve´e pour la mesure
des de´formations dans les nanostructures [Pietsch 04, Stangl 04]. Dans le cas de nanoobjets
he´te´roe´pitaxie´s sur une couche, l’amplitude diffuse´e par les nanoobjets, tre`s e´tale´e dans l’espace
re´ciproque, peut recouvrir largement celle de la couche sous-jacente. Expe´rimentalement, on
ne mesure cependant que l’intensite´, c’est a` dire le carre´ de l’amplitude diffuse´e. La phase de
l’amplitude est donc perdue, et il n’est pas possible de se´parer simplement l’intensite´ en une
contribution des nanoobjets et une contribution de la couche sous-jacente. Il n’est donc pas
toujours possible d’isoler simplement la contribution a` la diffraction des nanoobjets, dont par
exemple la position donne l’e´tat de de´formation.
La diffraction re´sonante ou anomale, c’est a` dire la mesure de l’intensite´ en fonction de l’e´ner-
gie au voisinage de seuil d’absorption d’un e´le´ment, permet de contourner cette difficulte´. Elle est
aussi capable de caracte´riser la composition des nanoobjets. Les techniques qui lui sont associe´es
ont connu un de´veloppement important avec l’ave`nement des sources de rayonnement synchro-
tron de troisie`me ge´ne´ration. La diffraction anomale multi-longueurs d’onde (Multiwavelenght
Anomalous Diffraction, MAD), qui analyse les variations re´gulie`res de l’intensite´ diffracte´e au-
tour d’un seuil d’aborption d’un e´le´ment, permet d’extraire l’amplitude de diffusion associe´e a`
cet e´le´ment. La spectroscopie X en condition de diffraction consiste quant a` elle a` mesurer et
a` analyser les structurations de l’intensite´ diffracte´e au dela` du seuil d’absorption d’un atome,
appele´es structures fines de diffraction anomale (Extended Diffraction Anomalous Fine Struc-
ture, EDAFS), pour caracte´riser l’environnement local (distances entre voisins, type de voisin)
d’un atome re´sonant se´lectionne´ par la diffraction selon l’e´tat de de´formation de la structure a`
laquelle il appartient.
En appliquant ces deux techniques a` l’e´tude des nanoobjets, il est possible de sonder la
structure (de´formation, taille, composition) spe´cifiquement dans des nanoobjets. Il faut pour ce
faire utiliser une ge´ome´trie en incidence rasante, source de difficulte´s expe´rimentales et the´oriques
qui s’ajoutent a` celles impose´es par la mesure de l’intensite´ diffracte´e en fonction de l’e´nergie.
Les de´veloppements expe´rimentaux associe´s, mene´s sur la ligne de lumie`re BM2 a` l’ESRF, sont
un des aspects principaux de cette the`se.
A ces de´veloppements expe´rimentaux s’est ajoute´ un effort d’analyse particulier, ne´cessaire a`
l’interpre´tation correcte de l’influence des effets de diffraction dynamique, associe´s a` l’utilisation
d’une ge´ome´trie en incidence rasante, sur les variations de l’intensite´ diffracte´e avec l’e´nergie.
Des outils d’analyse ont e´te´ de´veloppe´s pendant ces trois anne´es, pour simuler les variations de
l’intensite´ diffracte´e en fonction de l’e´nergie, en tenant compte notamment de la pre´sence de
champs de de´formations dans les nanoobjets.
2.2 Organisation du manuscrit
Le premier chapitre du manuscrit pre´sente les enjeux des nanostructures de semiconduc-
teurs, de´taille les proprie´te´s particulie`res des nitrures d’e´le´ments III, et de´crit la croissance
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auto-assemble´e par MBE de boˆıtes quantiques de GaN/AlN.
Le deuxie`me chapitre est consacre´ a` la diffusion des rayons X, a` l’e´chelle de l’atome et
du cristal. Un inte´reˆt particulier est porte´ aux effets qui se manifestent au voisinage du seuil
d’absorption d’un e´le´ment. Les proce´dures usuelles d’analyse, reposant sur l’approximation de
Born, pour l’interpre´tation des donne´es des techniques MAD et EDAFS, sont de´taille´es. Les effets
dynamiques qui se produisent en incidence rasante pour des ıˆlots de GaN, et leur implication
pour les techniques MAD et EDAFS en incidence rasante, sont enfin analyse´s par des simulations
dans le cadre de l’approximation de Born de l’onde distordue.
Dans le troisie`me chapitre, nous pre´sentons le dispositif expe´rimental de´veloppe´ sur la ligne
de lumie`re BM2 de l’ESRF, et de´taillons sur l’exemple d’un plan d’ˆılot recouvert d’AlN les
mesures MAD et EDAFS en incidence rasante, ainsi que leur analyse. La de´formation moyenne
dans les ıˆlots, ainsi que leur composition, sont e´tudie´es.
Le quatrie`me chapitre aborde la simulation de l’intensite´ diffracte´e sur la base de calculs des
champs de de´formations dans les ıˆlots. Les oscillations EDAFS mesure´es en incidence rasante sont
e´galement simule´es, et compare´es aux affinements obtenus par la me´thode d’analyse habituelle
des de´formations moyennes dans les ıˆlots.
Le cinquie`me chapitre traite de l’encapsulation d’ˆılots GaN(0001) par AlN. Les re´sultats
obtenus a` ce sujet par AFM, TEM et diffraction anomale, permettent de proposer un me´canisme
d’encapsulation, remarquablement diffe´rent de celui mis en jeu pour d’autres syste`mes (Ge/Si
et InAs/GaAs par exemple).
Le sixie`me chapitre de´taille l’e´volution structurale d’ˆılots GaN(0001) en fonction du de´poˆt
d’AlN qui les recouvre. L’e´tude, qui compare deux se´ries d’e´chantillons synthe´tise´es chacune sur
un substrat diffe´rent (couche e´paisse d’AlN sur saphir, et SiC), est mene´e par MAD et EDAFS
en incidence rasante. La composition et la de´formation dans et hors du plan de croissance sont
mesure´es quantitativement. Les oscillations EDAFS sont compare´es a` celles mesure´es en condi-
tion d’absorption. Les diffe´rences observe´es sont interpre´te´es en termes de se´lectivite´ spatiale
diffe´rente des deux techniques.
Le septie`me chapitre de´taille une e´tude in situ, pendant la croissance, de l’encapsulation et
l’empilement de plans de boˆıtes quantiques GaN/AlN (0001), par MAD et GISAXS anomal. La
de´formation dans le plan dans les ıˆlots et dans la couverture d’AlN est suivie en fonction du de´poˆt
d’AlN. L’alignement vertical des ıˆlots d’un plan d’ˆılots au suivant, en fonction de l’e´paisseur de
l’espaceur d’AlN, est e´tudie´.
Le huitie`me chapitre est consacre´ a` l’e´tude de la de´formation dans le plan et hors du plan,
par RHEED, dans des ıˆlots GaN. Les valeurs obtenues sont compare´es a` celles donne´es par le
MAD et l’EDAFS. Le muˆrissement des ıˆlots est e´tudie´.
Le neuvie`me et dernier chapitre aborde l’analyse d’ˆılots de GaN non recouverts synthe´tise´s
selon le plan (112¯0). Un e´tude AFM permet d’analyser la morphologie des ıˆlots ; une analyse par
MEIS donne acce`s aux champs de de´formations dans les ıˆlots, selon deux directions dans le plan
non e´quivalentes, et des images TEM mettent en e´vidence une relaxation plastique anisotrope
des contraintes. L’e´volution des proprie´te´s optoe´lectroniques avec la taille des ıˆlots est appre´cie´e
par des mesures de photoluminescence.
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Nanostructure de boıˆtes quantiques de nitrure
de gallium
Nous pre´sentons les enjeux des cristaux semiconducteurs, en particulier des nitrures d’e´le´-
ments III de la classification pe´riodique que sont le nitrure de gallium (GaN), le nitrure d’alu-
minium (AlN), le nitrure d’indium (InN) et leurs alliages ternaires, pre´pare´s sous la forme de
nanoobjets. Nous de´taillons les proprie´te´s spe´cifiques des nitrures, en insistant sur les proprie´te´s
e´lastiques qui gouvernent notamment les caracte´ristiques optoe´lectroniques et la croissance auto-
assemble´e des nanoobjets par he´te´roe´pitaxie. Enfin, nous exposons les me´canismes sous-jacents
et les aspects expe´rimentaux pour la croissance de boˆıtes quantiques par e´pitaxie par jets mo-
le´culaire asssiste´e par plasma d’azote, selon la me´thode Stranski-Krastanow. Le cas des boˆıtes
quantiques de GaN sur AlN est le fil directeur de ce chapitre, et du manuscrit.
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Chapitre 1. Nanostructure de boˆıtes quantiques de nitrure de gallium
1.1 Enjeux
1.1.1 Les nanoobjets et les boıˆtes quantiques de semiconducteurs
La me´canique quantique pre´voit des niveaux e´lectroniques discrets dans les solides. Elle pre´-
voit aussi que l’e´cart entre ces niveaux de´croˆıt quand le nombre d’atomes dans le solide augmente,
si bien que dans un solide massif, la discre´tisation des niveaux d’e´nergie devient imperceptible.
En revanche, pour de tre`s petits objets, la se´paration des niveaux e´lectroniques devient suffi-
sante pour que l’on puisse, au moyen d’une source d’e´nergie exte´rieure, controˆler les transitions
d’un niveau e´lectronique vers un autre. Cette source d’e´nergie peut eˆtre un courant e´lectrique,
des photons, une mole´cule... Le rayon de Bohr d’un exciton, c’est a` dire l’e´tendue spatiale de
la paire e´lectron-trou cre´e´e entre deux niveaux e´lectroniques, donne un ordre de grandeur des
dimensions que doivent avoir des nanoobjets pour pre´senter une se´paration marque´e des niveaux
e´lectroniques. Pour GaN massif ce rayon de Bohr vaut quelques nanome`tres [Reynolds 96]. Les
dimensions et la taille [Kan 03], ainsi que la composition [Bailey 03] des nanoobjets de´terminent
la position des diffe´rents niveaux e´lectroniques. Dans certains cas, celui des nitures d’e´le´ments
III en particulier, les contraintes peuvent modifier conside´rablement les niveaux e´lectroniques
(voir section 1.2.4).
1.1.1.1 Puits quantiques
Le confinement des porteurs a` une dimension, dans des puits quantiques e´pais de quelques
nanome`tres (voir figure 1.1(a)), ne´cessite des modes de croissance qui sont aujourd’hui bien maˆı-
trise´s dans de nombreux syste`mes [Lamberti 04]. Que ce soit par e´pitaxie par jets mole´culaires
(Molecular Beam Epitaxy, MBE), par de´poˆt par voie chimique a` partir d’organome´talliques
(Metal-Organic Chemical Vapor Deposition, MOCVD), ou par e´pitaxie en phase vapeur a` partir
d’organome´talliques (Metal-Organic Vapor Phase Epitaxy, MOVPE), de nombreux dispositifs a`
base de puits quantiques de semiconducteurs ont vu le jour ces dernie`res anne´es : diodes e´lec-
troluinescentes (Light Emitting Diodes, LED) [Nakamura 94], diodes laser (Laser Diodes, LD)
[Arakawa 82, Kondow 96, Hooper 04], transistors a` e´lectrons de grande mobilite´ [Zhang 00]...
1.1.1.2 Boıˆtes quantiques
Les porteurs, e´lectrons et trous, confine´s a` trois dimensions dans des boˆıtes quantiques semi-
conductrices (voir figure 1.1(b)), occupent des niveaux discrets d’e´nergie et de charge [Alivisatos 96].
Il est possible d’obtenir des boˆıtes quantiques exemptes de de´fauts cristallins [Eaglesham 90,
Daudin 97], a` la diffe´rence des puits quantiques. Pour cette raison, la recombinaison des por-
teurs sur les de´fauts est limite´e tant que les porteurs restent confine´s dans les boˆıtes. C’est le
cas sur une large gamme de tempe´rature, ce qui autorise des applications jusqu’a` la tempe´rature
ambiante.
Optoe´lectronique Les semiconducteurs sont connus pour leur proprie´te´s optoe´lectroniques parti-
culie`res, qui reposent sur leur structure de bandes e´lectroniques. Avec un niveau de Fermi entre
la bande de valence et la bande de conduction, et une bande interdite dont la largeur correspond
a` la gamme d’e´nergie du spectre visible, la recombinaison d’une paire e´lectron-trou cre´e´e entre
la bande de conduction et la bande de valence par apport d’e´nergie exte´rieure (e´lectrique ou
optique par exemple) conduit a` l’e´mission de photons dans le visible. La recombinaison dans les
semiconducteurs a` bande interdite directe se fait uniquement par e´mission d’un photon. Dans les



















Fig. 1.1 : Images par microscopie e´lectronique en transmission : a) d’un puits quantique Si0.25Ge0.75
dans Si (d’apre`s [Schwander 93]) ; b) d’une boˆıte quantique de GaN enterre´e dans AlN ; c) et
d) d’un nanofil de Si (d’apre`s [Wu 04])
fait intervenir en plus un phonon, d’ou` une probabilite´ de transition, et une efficacite´ radiative,
plus faibles.
Dans le cas d’une boˆıte quantique, les niveaux e´lectroniques sont discrets. L’e´mission de
photons se fait donc a` des longueurs d’onde bien de´finies [Marzin 94], comme pour un atome.
Parce que les porteurs sont confine´s dans des re´gions sans de´fauts, le rendement de l’e´mission de
photons n’est pas affecte´ par des recombinaisons non radiatives, et reste satisfaisant sur une large
gamme de tempe´rature, jusqu’a` l’ambiante [Huffaker 98a, Huffaker 98b], contrairement a` ce qui
se passe dans les puits quantiques. La possibilite´ de diminuer le rayon de Bohr de l’exciton (paire
e´lectron-trou) dans des boˆıtes quantiques de petite taille, et ainsi d’augmenter l’e´nergie de liaison
de cet exciton, permet d’abaisser conside´rablement la densite´ de courant de seuil pour l’e´mission
laser [Huffaker 98b, Tanaka 96], et donc la consommation d’e´nergie. En outre, la longe´vite´ dans
le temps des e´clairages a` base de semiconducteurs, typiquement quelques anne´es voire plus,
surclasse de loin la longe´vite´ des e´clairages classiques a` base de filaments incandescents, limite´s
a` quelques mois [Ponce 97].
Transport Pour les proprie´te´s de transport, une [Tarucha 96] ou plusieurs [Koppens 05] boˆıtes
quantiques sont dispose´es entre trois contacts, la source et le drain, relie´s a` un re´servoir d’e´lec-
trons, et la grille dont le potentiel permet de controˆler le flux d’e´lectrons a` travers les boˆıtes
quantiques. Le transistor a` un e´lectron [Klein 97] ainsi constitue´ permet d’injecter des e´lectrons
un par un dans une boˆıte si ces e´lectrons posse`dent assez d’e´nergie pour vaincre la re´pulsion
coulombienne avec les e´lectrons de´ja` pre´sents dans la boˆıte. Cet effet est connu sous le nom
de blocage de Coulomb (voir [Beenakker 91] pour une the´orie applique´e aux boˆıtes quantiques).
Dans la boˆıte quantique, les e´lectrons injecte´s sont confine´s dans des e´tats e´lectroniques, quan-
tifie´s. En re´sultent des proprie´te´s nouvelles pour le transport e´lectronique, en particulier a` basse
tempe´rature (voir le chapitre de L. P. Kouwenhoven et al dans [Sohn 97]). La possibilite´ de confi-
ner un e´lectron dans une boˆıte a donne´ lieu a` la re´alisation de me´moires rapides non volatiles et
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faiblement consommatrices en e´nergie [Welser 97].
Informatique quantique Le couplage de deux e´lectrons confine´s chacun dans une boˆıte quantique
diffe´rente [Koppens 05] permet la manipulation et la mesure de l’e´tat de spin global (↑↑, ↑↓, ↓↓
ou ↓↑) du syste`me [Loss 98]. Ces ope´rations quantiques sont les ope´rations e´le´mentaires de l’in-
formatique quantique, et peuvent eˆtre re´alise´es en disposant deux boˆıtes quantiques semblables
entre une source, un drain et une grille pour constituer un transistor capable d’injecter un a` un
les e´lectrons dans les boˆıtes [Petta 05].
Spintronique L’objet de la spintronique est l’obtention de proprie´te´s ferromagne´tiques avec les
porteurs du courant, e´lectrons ou trous, dans les semiconducteurs [Cibert 05]. De la sorte, les
proprie´te´s magne´tiques peuvent eˆtre ajuste´es par apport d’e´nergie, sous la forme d’un courant
ou de photons. En outre, les proprie´te´s de transport peuvent eˆtre controˆle´es par l’e´tat magne´-
tique dans le semiconducteur. La possibilite´ de maintenir l’e´tat de spin, ↑ ou ↓, de porteurs
re´partis dans des boˆıtes quantiques ouvre des perspectives prometteuses en termes de stockage
d’information [Ohno 99]. L’utilisation de boˆıtes quantiques devrait permettre la manipulation
des proprie´te´s de spin a` tempe´rature ambiante.
Biologie Entoure´es de micelles par exemples, les boˆıtes quantiques semiconductrices peuvent
eˆtre rendues biocompatibles, et permettre la de´tection tre`s sensible de mole´cules in vivo par
e´mission d’une luminescence marque´e [Dubertret 01]. Les applications touchent la de´tection
d’anticorps, d’antige`nes, de cancers... [Chan 98, Wu 02]
1.1.1.3 Nanofils
Le confinement des porteurs a` deux dimensions, dans des nanofils, connaˆıt un inte´reˆt nou-
veau et conside´rable ces dernie`res anne´es. Un nanofil est un cylindre de quelques dizaines de
nanome`tres de diame`tre et de quelques centaines de nanome`tres de hauteur (voir figure 1.1(c)).
A travers la surface libre offerte par la surface late´rale de ces cylindres, les contraintes peuvent
se relaxer efficacement ; le nombre de de´fauts cristallins est ainsi diminue´, meˆme si quelques uns
subsistent [Mikkelsen 04]. Comme dans les puits et les boˆıtes quantiques, les porteurs occupent
des niveaux discrets d’e´nergie [Niquet 06].
Le transport des porteurs du courant autorise l’utilisation de nanofils en tant qu’e´le´ments
de base du transport en nanoe´lectronique [Duan 01]. Les mises en e´vidence expe´rimentales des
possibilite´s offertes par les nanofils en matie`re d’optoe´lectronique et d’e´mission de lumie`re sont
tre`s nombreuses (voir par exemple [Martensson 04, Park 04, Na 05, Ristic 06, Sun 05]) et abou-
ties [Duan 03, Kikuchi 04]. La spintronique devrait, dans les prochaines anne´es, tirer profit des
nanofils, qui, dope´s, ont d’ores et de´ja` permis l’obtention de proprie´te´s ferromagne´tiques a` tempe´-
rature ambiante [Radovanovic 05, Baik 05]. L’organisation spatiale des nanofils semble un point
crucial a` ce sujet. Enfin, au sein d’un nanofil la croissance est bidimensionnelle (2D), donc bien
controˆle´e. L’e´laboration d’he´te´rostructures ordonne´es au sein d’un meˆme nanofil est ainsi pos-
sible. Notamment, des he´te´rostructures radiales, de type coeur-coquille [Lauhon 05] permettent
des contacts e´lectriques faciles ; l’e´laboration de nano-disques (c’est a` dire de boˆıtes quantiques)
similaires couple´s verticalement dans un meˆme nanofil [Na 05] ouvre la porte de l’informatique
quantique ; l’e´laboration de miroirs de Bragg autorise le de´veloppement de nano-cavite´s optiques




Techniques de croissance Les principes de la croissance de couches fines 2D, telles que les puits
quantiques, sont a` l’heure actuelle bien maˆıtrise´s, aussi bien par MOCVD, par MBE, que par
MOVPE. Cette maˆıtrise a permis, et permet toujours, d’ajuster les e´paisseurs, la composition
et la contrainte dans les puits quantiques et de controˆler ainsi les proprie´te´s e´lectroniques ou
optoe´lectroniques souhaite´es (voir [Lamberti 04] pour une revue).
Les boˆıtes quantiques et les nanofils sont obtenus sous la forme d’assemble´es regroupant de
106 a` 1012 objets par cm2 selon les applications vise´es. La plupart des applications re´clament
une re´ponse homoge`ne de ces assemble´es a` une excitation e´lectrique ou optique, ce qui suppose
maˆıtrise´s le controˆle des centres de nucle´ation et les distributions de tailles des nanoobjets. En
outre, l’ajustement des niveaux e´lectroniques qui de´terminent les proprie´te´s est conditionne´ au
controˆle des dimensions, des contraintes et de la composition des nanoobjets. Ces exigences sont
cependant difficilement satisfaites avec les me´thodes de croissance usuellement utilise´es.
Que ce soit par MOCVD [Fukuia 92], MBE [Goldstein 85], ou MOVPE [Leonelli 93], le mode
de croissance Stranski-Krastanow est le plus couramment utilise´ pour la croissance de boˆıtes
quantiques [No¨tzel 96]. Ce mode conduit, sous l’effet d’une contrainte, a` la formation spontane´e
de boˆıtes (voir section 1.3.6). Il permet de s’affranchir des techniques de lithographies, qui cre´ent
des de´fauts structuraux dommageables pour les proprie´te´s des boˆıtes. Les boˆıtes peuvent eˆtre or-
ganise´es late´ralement sur la couche qui les sous-tend, sur des bords de marche [Kitamura 95], sur
des de´formations locales re´gulie`rement re´parties graˆce a` des re´seaux de disclocations sous-jacents
par exemple [Shiryaev 97], ou sur des substrats patterne´s. En revanche les de´fauts structuraux
ale´atoirement dispose´s, qui sont des centres de nucle´ation pour les boˆıtes [Rouvie`re 99], limitent
leur organisation late´rale (voir figure 1.2(a)). L’organisation verticale des boˆıtes, me´die´e par les
champs de de´formations cre´e´s par boˆıtes elles-meˆmes dans des empilement de plans de boˆıtes,
favorise les grosses au de´pend des petites, et permet ainsi de limiter les distributions de taille
[Tersoff 96, Springholz 98] (voir figure 1.2(b)).
La croissance collo¨ıdale permet d’obtenir des boˆıtes quantiques en suspension dans un sol-
vant chimique. Les boˆıtes peuvent eˆtre se´pare´es selon leur taille [Guzelian 96], et peuvent eˆtre
arrange´es en re´seaux 2D ou tridimensionnels (3D) particulie`rement re´guliers [Murray 95]. Cette
technique est satisfaisante pour des applications biologiques et dans une certaine mesure optoe´lec-
troniques, pourvu que les tempe´ratures mises en jeu restent mode´re´es, sous peine de de´gradation
des couches organiques dans lesquelles les boˆıtes sont enterre´es.
La croissance de nanofils est possible par diffe´rentes me´thodes (voir [Seo 02] pour une bre`ve
revue), par MBE, MOCVD, et MOVPE graˆce a` un e´quilibre vapeur-liquide-solide (VLS) avec
des agre´gats me´talliques de´pose´s sur le substrat [Wagner 64]. L’organisation late´rale des nanofils,
ainsi que leur orientation dans l’espace, sont aujourd’hui leur principale limitation en matie`re de
dispositifs (voir figure 1.2(c)). Cette difficulte´ a e´te´ re´solue pour certains syste`mes (voir figure
1.2(d)).
Vers les dispositifs Des dispositifs ope´rationnels existent pour les applications optoe´lectroniques
(voir les discussions de N. N. Ledentsov et al et L. V. Asryan et al dans [Borovitskaya 03]),
avec des diodes laser [Shchekin 00] et e´lectroluminescentes [Kikuchi 04], pour l’e´lectronique
avec des transistors a` e´lectrons de haute mobilite´ [Zhang 00], pour le stockage de l’informa-
tion [Shchekin 00]... L’utilisation des boˆıtes quantiques et des nanofils suppose maˆıtrise´es la
composition, la position, la forme, la taille, la densite´ sur de grandes assemble´es homoge`nes, ce
qui reste loin d’eˆtre e´vident pour de nombreux semiconducteurs.
Les re´alisations pratiques ne´cessitent le plus souvent l’encapsulation par un mate´riau semi-
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Fig. 1.2 : a) Image par microscopie a` force atomique d’un plan de boˆıtes quantiques GaN de´sordonne´es. b)
Image par microscopie a` force atomique de boˆıtes quantiques de PbSe (d’apre`s [Springholz 98]).
c) Image par microscopie e´lectronique a` balayage d’une assemble´e de´sordonne´e de nanofils de
GaN [Seo 02]. d) Image par microscopie e´lectronique a` balayage d’une assemble´e ordonne´e de
nanofils d’InP (d’apre`s [Martensson 04]).
conducteur de plus grande bande interdite que celle du mate´riau constituant les nanoobjets.
De la sorte, les nanoobjets sont prote´ge´s de la de´torioration que pourrait produire l’oxydation
a` pression atmosphe´rique, l’injection des porteurs est rendue possible, et le nanoobjet reste un
puits de potentiel pour les porteurs. Cette ope´ration d’encapsulation peut ne´anmoins conside´ra-
blement modifier la de´formation, les dimensions et la composition des nanoobjets et modifier en
conse´quence les niveaux e´lectroniques, qui de´finissent les proprie´te´s recherche´es (voir chapitre
5). L’e´tape suivante consiste a` empiler des plans de nanoobjets, afin d’augmenter l’intensite´ de
la re´ponse du dispositif a` une commande exte´rieure. Cette ope´ration peut elle aussi conduire a`
des modifications notables des nanoobjets (voir chapitre 6) et donc des niveaux e´lectroniques.
Enfin, la zone active est le plus souvent prise en sandwich entre deux couches semiconductrices,
dope´es n ou p, qui assurent l’injection de porteurs par contact a` des e´lectrodes de signe oppose´.
La figure 1.3 illustre de fac¸on simple la re´alisation d’une diode e´lectroluminescente, sur
l’exemple de nanofils InGaN/GaN [Kikuchi 04]. L’e´mission de lumie`re se fait verticalement,
graˆce a` une e´lectrode transparente. La partie dope´e des nanofils, ainsi que la de´poˆt supe´rieur
dope´, assurent le contact avec les e´lectrodes. Le partie active consiste en un empilement de
nano-disques d’InGaN avec GaN pour mate´riau barrie`re.
Pour l’essentiel cependant, dans les dispositifs optoe´lectroniques, l’e´mission se fait horizon-
talement, et pas verticalement comme pour la figure 1.3. Les photons sont ainsi guide´s par le
mate´riau barrie`re. Pour optimiser ce guidage, le mate´riau barrie`re doit eˆtre choisi en fonction












Fig. 1.3 : Image transverse d’une diode e´lectroluminescente a` base de nano-disques InGaN/GaN par mi-
croscopie e´lectronique a` balayage et coupe sche´matique correspondante (d’apre`s [Kikuchi 04])
1.1.2 Les nitrures d’e´le´ments III
1.1.2.1 Particularite´s
La large bande interdite des semiconducteurs de nitrures d’e´le´ments III couvre le spectre
du visible, de l’infrarouge a` l’ultraviolet (voir section 1.2.1.2). Les nitrures trouvent donc de
tre`s nombreuses applications optoe´lectroniques, pour l’affichage a` base de diodes e´lectrolumi-
nescentes e´mettant dans le visible, pour l’augmentation des capacite´s de stockage des supports
optiques, graˆce a` la diminution de la longueur d’onde des lasers utilise´s pour la lecture et l’e´cri-
ture [Ponce 97].
Les de´fauts sont pre´sents en forte densite´ dans les couches de nitrures. Ces de´fauts sont
cre´e´s aux interfaces avec les substrats en raison de contraintes importantes et se propagent
verticalement (voir section 1.3.2.4). Ils constituent des centres de recombinaison non radiative
pour les porteurs, sources d’e´chauffements.
Les porteurs sont confine´s tre`s efficacement dans des nanostructures de nitrures encapsule´es
dans un autre nitrure. Cette efficacite´ s’explique en partie par la profondeur du puits de potentiel
que constituent les nanoobjets, constitue´s de GaN, InN ou de leurs alliages avec AlN, et enterre´s
dans une matrice dont la bande interdite est bien plus importante, AlN ou ses alliages avec
InN et GaN. En outre, pour les nitrures, le rayon de Bohr de l’exciton est petit, de l’ordre de
quelques nanome`tres, signe d’une forte localisation dans l’espace, en particulier dans des boˆıtes
quantiques, et e´ventuellement sur des de´fauts [Nakamura 98].
Dans les empilements de plans de nanoobjets, InGaN et AlGaN sont pre´fe´re´s a` AlN, qui est
isolant (voir section 1.2.1.2). En outre, l’indice optique de ces alliages peut eˆtre ajuste´ en jouant
sur les rapports Ga/Al et Ga/In [Laws 01]. Le guidage des photons, qui de´pend des valeurs
relatives des indices optiques dans le mate´riau barrie`re et les couches avoisinantes, peut ainsi
eˆtre optimise´.
1.1.2.2 Eventail des nanoobjets obtenus
Les premiers nanoobjets a` base de nitrures ont e´te´ obtenus au de´but des anne´es 1990, sous
la forme de puits quantiques cristallise´s dans la phase wurtzite selon la direction de croissance
[0001]. Au fil des anne´es, des boˆıtes quantiques, puis des nanofils, ont e´te´ obtenus dans la meˆme
orientation cristalline. A quelques exceptions pre`s, aujourd’hui encore la majorite´ e´crasante des
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e´tudes concerne le phase cristalline wurtzite, que ce soit selon un plan de croissance (0001), ou
selon (112¯0) plus re´cemment. Les trois paragraphes suivants reprennent les premie`res re´alisations
de puits quantiques, boˆıtes quantiques et nanofils, sans pre´tention d’exhaustivite´.
Puits quantiques Dans l’orientation [0001] de la phase wurtzite, des puits quantiques de GaN
dans AlGaN sont pour la premie`re fois obtenus par MOCVD a` basse pression [Khan 90]. Des
superre´seaux de puits quantiques GaN/AlGaN sont obtenus par MOVPE [Itoh 91], puis des puits
quantiques d’InGaN de composition variable, par MOCVD [Nakamura 93b]. Dans l’orientation
[112¯0], des puits quantiques GaN/AlGaN ont re´cemment e´te´ synthe´tise´s par MBE [Ng 02].
Boıˆtes quantiques Dans l’orientation [0001] de la phase wurtzite, des boˆıtes quantiques de GaN
dans AlGaN sont pour la premie`re fois obtenus par MOCVD [Tanaka 96]. Tre`s rapidement,
des boˆıtes de GaN sur AlN sont obtenus par MBE [Daudin 97], puis des boˆıtes d’InGaN sur
GaN par la meˆme technique. Quelques anne´es plus tard, la MOVPE est utilise´e pour former
des boˆıtes quantiques d’InN sur GaN [Briot 03], puis de GaN sur AlN [Simeonov 06]. Dans
l’orientation [112¯0], la croissance de boˆıtes quantiques GaN sur AlN, par MBE, a re´cemment
e´te´ de´montre´e [Founta 05]. Enfin, la croissance de boˆıtes quantiques, selon l’orientation [001] de
la phase cubique de boˆıtes quantiques GaN sur AlN, par MBE, a e´te´ pre´sente´e il y a quelques
anne´es [Martinez-Guerrero 00].
Nanofils La croissance de nanofils de GaN monocristallins dans la phase wurtzite, sur substrat
Si, par MBE, et catalyse´e par des nano-goutelettes de Fe, est de´montre´e depuis quelques anne´es
[Seo 02].
1.1.2.3 Dopage des nitrures
Les cristaux de GaN posse`dent, en raison de la nature des impurete´s qu’ils renferment, un
dopage re´siduel de type n. Ce dopage est facilement augmente´ par l’ajout d’impurete´s donneuses
telles que Si. Pour la re´alisation de jonctions, et pour re´ussir l’injection des porteurs dans les
couches de nitrures, le dopage de type p est en outre ne´cessaire. Jusqu’au de´but des anne´es 1990
cependant, toutes les tentatives de dopage p, avec des accepteurs tels que Mg, ont e´te´ infruc-
tueuses. Il faut attendre 1989 pour qu’un dopage p soit obtenus, par Mg [Amano 89a], et quelques
anne´es supple´mentaires pour comprendre et maˆıtriser le processus de dopage [Nakamura 93a].
Outre les applications optoe´lectroniques, le dopage des nitrures, comme des autres semicon-
ducteurs, a e´te´ motive´ par les applications en spintronique. Dans cette perspective, l’obtention
de semiconducteurs magne´tiques dilue´s a` base de nitrures pour (Ga,Mn)N, a permis de mainte-
nir des proprie´te´s ferromagne´tiques a` tempe´rature ambiante [Reed 01]. A ce jour la croissance
de boˆıtes quantiques a` base de nitrures magne´tiques n’a pas e´te´ de´montre´e, probablement en
raison des processus spontane´s de croissance de ces objets. En revanche, au sein de nanofils, la
croissance est 2D et donc mieux controˆle´e. Ainsi, des nanofils (Ga,Mn)N ont e´te´ synthe´tise´s ces
dernie`res anne´es [Radovanovic 05].
Re´cemment enfin, le dopage par des terres rares (Eu, Tu, Tb) de boˆıtes quantiques de GaN
a permis d’ajuster la longueur d’onde de la luminescence, ouvrant le voie vers la re´alisation de




Quelques unes des re´alisations pratiques des nitrures, a` base de puits quantiques, de boˆıtes
quantiques, et de fils quantiques, sont donne´es ci-dessous.
Transistor a` e´lectrons de haute mobilite´ L’utilisation de gaz 2D d’e´lectrons, confine´s dans des puits
quantiques AlGaN synthe´tise´s par MBE et MOCVD, permet d’obtenir des transistors a` e´lectrons
de haute mobilite´ fonctionnant a` tre`s haute puissante, particularite´ particulie`rement attractive
pour l’e´lectronique micro-onde [Zhang 00].
De´tection et e´mission infrarouge Au sein meˆme de la bande de conduction, des transitions e´lec-
troniques sont possibles qui correspondent a` la gamme de l’infrarouge, et les longeurs d’onde
actuellement utilise´es pour les te´le´communications par fibres optiques (1,55 µm). Le confine-
ment dans des puits quantiques permet de pre´cise´ment de´finir la longueur d’onde d’e´mission ou
d’absorption, et autorise des temps de recombinaison ultra courts [Iizuka 00]. Ainsi, la de´tection
a` temps de re´ponse ultra rapides par des dispositifs a` base de puits quantiques GaN/AlN (voir
[Hofstetter 06] par exemple) ouvre une voie vers la transmission a` tre`s haut de´bit d’information.
Diodes a` base de puits quantiques Des diodes e´lectroluminescentes [Nakamura 94, Nakamura 98]
et laser [Nakamura 96, Nakamura 97], a` base de puits quantiques InGaN, avec de bons rende-
ments optoe´lectroniques a` tempe´rature ambiante, ont e´te´ synthe´tise´es par MOCVD. La longueur
d’onde d’e´mission de ces diodes, commercialise´es par la socie´te´ Nichia, est ajustable sur une
large gamme du spectre visible et dans l’ultraviolet. Une large pole´mique subsiste aujourd’hui
quant a` l’origine des excellents rendements optoe´lectroniques obtenus a` tempe´rature ambiante
[Hangleiter 05, Rice 04, Nakamura 98]. De tels rendements indiquent que les porteurs sont confi-
ne´s dans les trois directions de l’espace, sur des de´fauts par exemple [Nakamura 98], et pas seule-
ment dans deux directions, dans les puits quantiques. Par ailleurs, l’e´laboration des diodes laser
a` base de puits quantiques InGaN a e´te´ de´montre´e re´cemment par MBE [Hooper 04]. Jusqu’a`
pre´sent, seule l’orientation [0001] de la phase wurtzite a e´te´ utilise´e. L’orientation [112¯0] devrait
dans le futur ame´liorer encore les rendements de luminescence.
Diodes a` base de boıˆtes quantiques Les re´alisations pratiques se heurtent a` l’heure actuelle a`
d’importantes distributions de taille des boˆıtes quantiques. L’e´mission stimule´e par pompage
optique a toutefois e´te´ de´montre´e il y a quelques anne´es pour des boˆıtes quantiques de GaN
[Tanaka 96]. L’utilisation de boˆıtes quantiques dope´es par des terres rares devrait conduite a` des
diodes e´lectroluminescentes e´mettant dans le rouge, le vert et le bleu [Andreev 05, Andreev 06,
Hori 06].
Diodes a` base de nanofils Entre autres avantages, les nanofils offrent la possibilite´ d’empiler
tre`s re´gulie`rement des nano-disques (des boˆıtes quantiques, en fait !) de taille parfaitement de´-
finie. Re´cemment, une diode a` base de nanofils InGaN/GaN a e´te´ e´labore´e sur ce principe
[Kikuchi 04, Kim 05]. Pour les nanofils comme pour les boˆıtes, le controˆle des dimensions et de
leurs distributions demeure le point de´licat.
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1.2 Proprie´te´s des cristaux semiconducteurs de nitrures d’e´le´ments III
Les cristaux de nitrures d’e´le´ments III, GaN, AlN, InN et leurs compose´s ternaires, sont,
dans l’e´crasante majorite´ des e´tudes actuelles, obtenus dans une structure hexagonale de type
wurtzite. Une exception notable concerne la phase cubique de type zinc-blende, me´tastable, qui
autorise une augmentation de l’efficacite´ de la recombinaison radiative des porteurs confine´s,
par rapport a` la structure wurtzite [Simon 03]. Les e´tudes de´taille´es dans ce manuscrit sont
consacre´es a` la phase wurtzite. Nous en pre´sentons a` pre´sent les proprie´te´s structurales, puis
les proprie´te´s e´lastiques, cruciales pour interpre´ter les de´formations cristallines lors de l’e´pitaxie
d’un mate´riau sur un autre. Nous insistons enfin sur la pre´sence de champs e´lectriques dans
la phase wurtzite, particulie`rement de´pendants des de´formation de la maille cristalline, et dont
l’ampleur est telle qu’elle conditionne les proprie´te´s optiques.
1.2.1 Caracte´ristiques chimiques et physiques
1.2.1.1 Quelques proprie´te´s chimiques
Le gallium (Ga), l’aluminium (Al) et l’indium (In) appartiennent a` la meˆme colonne de
la classification pe´riodique, la colonne III du Bore pour laquelle les e´lectrons de valence se
re´partissent en ns2 np1 (n=2 pour Al, n=3 pour Ga et n=4 pour In). L’azote occupe lui la
colonne V, il a la configuration e´lectronique 2s2 2p3. La cohe´sion me´tal du groupe III – azote
se fait par une liaison chimique a` caracte`re ionique marque´, comme le sugge`rent les diffe´rences
d’e´lectrone´gativite´ en faveur de l’azote, sur lequel la densite´ e´lectronique est majoritairement
de´localise´e. Compte tenu de leurs configurations e´lectroniques respectives, l’atome de me´tal
et l’azote forment chacun quatre liaisons de type me´tal-N. Chaque atome est au centre d’un
te´trae`dre. La liaison In-N, d’e´nergie 1,9 eV, est plus faible que la liaison Ga-N, d’e´nergie 2,2
eV, elle-meˆme plus faible que la liaison Al-N, d’e´nergie 2,85 eV [Smith 98]. GaN et AlN sont
tre`s stables chimiquement, ce qui les rend particulie`rement inadapte´s a` la gravure chimique
[Strite 92], et en outre peu sensible a` l’oxydation [Mileham 95, Peng 00, Hwang 06].
1.2.1.2 Proprie´te´s e´lectroniques
Les nitrures d’e´le´ments III ont une large bande interdite entre leur bande de valence et
leur bande de conduction. Pour GaN cette bande interdite s’e´tend sur 3,42 eV (a` 300 K)
[Reimanna 98], sur 6,2 eV pour AlN [Wethkamp 99] et sur 0.7 eV pour InN [Shubina 06]. Pour les
alliages ternaires AlxGa1−xN , la bande interdite s’e´tale de 3,5 a` 6,2 eV selon la composition en
Al [Takeuchi 97] ; pour InxGa1−xN la gamme s’e´tend de 1,9 a` 3,5 eV [Takeuchi 97, Wetzel 98].
En injectant une e´nergie au moins e´gale a` la largeur de la bande interdite, de fac¸on e´lectrique
ou avec des photons, une paire e´lectron-trou est cre´e´e, qui en se recombinant de fac¸on radiative,
donne un photon d’e´nergie e´gale a` la largeur de la bande interdite. Pour les nitrures et leurs
alliages ternaires, la bande interdite couvre l’ensemble du spectre visible et le proche ultra-violet
[Ponce 97] (voir figure 1.4).
GaN et InN sont caracte´rise´s par un dopage re´siduel de type n important, attribue´ aux
de´fauts, avec des densite´s de porteurs dans une gamme de 1016 a` plus de 1018 par cm3 [Morkoc¸ 94]
autorisant des conductivite´s appre´ciables, et des mobilite´s de 900m2V −1s−1 pour GaN [Tang 99,
Gurusinghe 03]. Le re´gime intrinse`que est en conse´quence inaccessible pour ces semiconducteurs.
AlN pre´sente quant a` lui un fort caracte`re isolant, avec un grand gap re´duisant conside´rablement
sa conductivite´ intrinse`que, et des niveaux d’e´nergie des de´fauts vraisemblablement loin des
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Fig. 1.4 : Spectre e´lectromagne´tique au voisinage du visible, et valeur des bandes interdites pour GaN,
AlN et InN.
bandes de conduction et de valence, en profondeur dans la bande interdite [Morkoc¸ 94], ce qui
limite l’influence d’un dopage re´siduel quelconque.
Le dopage de type n dans les semiconducteurs de nitrures a` base d’e´le´ments III ne´cessite
l’introduction de donneurs d’e´lectrons, un e´le´ment de la colonne IV tel que le silicium (Si).
Le dopage de type p ne´cessite un accepteur d’e´lectrons, un e´le´ment de la colonne II tel que
le magne´sium (Mg). Le dopage n de GaN, par Si par exemple, n’a pas ve´ritablement pose´ de
difficulte´s particulie`res. Le dopage p de GaN, en revanche, s’est longtemps heurte´ au fort dopage
re´siduel n dans GaN. L’utilisation du Mg a ne´anmoins permis de compenser, puis de re´aliser
des couches dope´es p [Amano 89b]. Le dopage de type n ou p dans AlN n’a jusqu’a` pre´sent pas
donne´ de re´sultats satisfaisant, probablement parce que les niveaux accepteurs et donneurs sont
trop loin des bandes de conduction et de valence [de Walle 99]. Les alliages ternaires AlGaN
et InGaN autorisent les dopages n et p, de la meˆme fac¸on que GaN. Des couches de GaN et
d’alliages InGaN et AlGaN interviennent ainsi dans des dispositifs, notamment en tant que
couches permettant l’injection des porteurs, e´lectrons ou trous, dans les couches actives qui
assurent l’e´mission de photons [Nakamura 96, Kikuchi 04].
1.2.2 Structure cristalline
A tempe´rature ambiante, la phase cristalline stable thermodynamiquement posse`de une
structure wurtzite. Le lecteur pourra se reporter a` la revue de S. Strite et H. Morkoc¸ qui donne
de nombreuses re´fe´rences, historiques en particulier, concernant la stucture cristalline de AlN,
GaN et InN [Strite 92]. Les re´sultats pre´sente´s dans ce manuscrit concernent exclusivement cette
phase. La structure wurtzite ide´ale est hexagonale et comprend deux re´seaux hexagonaux for-
me´s chacun d’atomes d’azote et de me´tal respectivement. Ces deux re´seaux sont de´cale´s l’un de
l’autre de 38 [0001]
1. Le groupe d’espace associe´ a` la structure wurtzite est P63mc. Les diffe´rents
atomes occupent les sites e´quivalents
me´tal : 0, 0 , 0





N : 0, 0 , u






1Les indices de Miller qui sont d’usage en syme´trie cubique sont ici remplace´s par les indices de Bravais.
Ces derniers incluent un indice supple´mentaire, le troisie`me, e´gal a` l’oppose´ de la somme de deux premiers. Les
permutations circulaires des indices de Bravais donnent tous les plans et directions cristallographiques e´quivalents
en syme´trie hexagonale
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Fig. 1.5 : Maille cristallographique de la wurtzite oriente´e selon [0001], et ses vecteurs de base dans le
re´seau direct et le re´seau re´ciproque. Les atomes de me´tal sont figure´s en noir, ceux d’azote en
gris.
La maille cristalline est repre´sente´e sur la figure 1.5. Les deux vecteurs de base dans le plan,−→a
et
−→
b , ont des normes e´gales et forment un angle de 120◦. Ces deux vecteurs sont perpendiculaires
au troisie`me vecteur de base, −→c , oriente´ selon [0001]. Chacun des atomes, de me´tal ou d’azote,
posse`de un environnement te´trae´drique, ce qui lui permet d’acque´rir la configuration e´lectronique
stable du gaz rare qui lui correspond. Le tableau 1.1 rappelle les parame`tres de maille des nitrures
et de SiC selon −→a (et −→b ) et −→c .
La maille des nitrures est syste´matiquement de´forme´e par rapport au cas ide´al compact.
Cet e´cart est notamment caracte´rise´ par le rapport c/a qui vaut
√
8/3 ' 1.633 dans le cas
ide´al. Le tableau 1.1 rappelle les rapports c/a pour les nitrures. Les e´carts a` l’ide´alite´ traduisent
la rotation des liaisons me´tal-azote, phe´nome`ne qui pre´vaut sur l’e´longation des liaisons (voir
chapitre 4).
1.2.2.1 Re´seau re´ciproque
Le re´seau re´ciproque (voir chapitre 2) associe´ a` la structure wurtzite est repre´sente´ sur la




b∗ , ont des normes e´gales et forment un




1.2.2.2 Plans de croissance
Nous envisagerons dans la suite du manuscrit deux surfaces de croissance, (0001) et (112¯0).
La premie`re fait l’objet de tre`s nombreuses e´tudes, alors que la seconde connaˆıt un engouement
plus re´cent, en raison de champs e´lectriques internes re´duits (voir section 1.2.4). La figure 1.6
montre les plans de croissance (0001), (112¯0) et (11¯00).
Plan (0001) Un seul parame`tre de maille est ne´cessaire pour de´crire le plan (0001), a. Le de´sac-
cord de maille de GaN par rapport a` AlN vaut 2,4 %. Le de´saccord de maille de AlN par rapport
a` SiC vaut +1,0 %. La figure 1.7(a) compare le plan (0001) de GaN, d’AlN et de SiC.
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Fig. 1.6 : Surfaces de croissance (0001), (112¯0) et (11¯00).
Fig. 1.7 : Surfaces de croissance (0001) et (112¯0).
Au plan (0001) sont associe´es deux directions de croissance, [0001] et [0001¯]. Il faut observer
l’environnement de chaque atome de la structure, et en particulier le nombre de liaisons pen-
dantes pour les atomes de surfaces, pour comprendre quel type d’atome, me´tal ou N, est en
surface. Deux configurations sont envisageables : les atomes de surface ont trois liaisons pen-
dantes et seulement une liaison avec un atome du mate´riau massif, ou les atomes de surface ont
une liaison pendante et engagent trois liaisons avec des atomes du massif. La seconde situation
est la seule e´nerge´tiquement possible. En conse´quence, selon [0001], la surface est termine´e par
des atomes de me´tal ; selon [0001¯], elle est termine´e par des atomes N. La figure 1.6 montre le cas
d’une surface [0001]. Cette notion s’applique aussi a` SiC posse`de pour les raisons e´nerge´tiques
cite´es plus haut deux faces diffe´rentes, l’une constitue´e d’atomes Si et l’autre de C. Selon la
nature de la face de SiC utilise´e, la croissance est face C ou face Si. Les croissances que nous
pre´senterons sont toutes face Si, c’est-a`-dire suivant la direction [0001].
Selon [0001] et [0001¯], une monocouche (MC) correspond a` c/2.
Plans (112¯0) et (11¯00) Pour de´crire le plan (112¯0), deux parame`tres de maille sont ne´cessaires
[Craven 02] : a selon la direction [11¯00] et c selon [0001] (voir figure 1.7(b)). Le de´saccord de
maille de GaN sur AlN est de +2,4 % selon [11¯00] et de +4,1 % selon [0001]. Le de´saccord de
maille de AlN sur SiC est de +1,0 % selon [11¯00] et de -0,9 % selon [0001]. Selon la direction de
croissance associe´e, [112¯0], une MC correspond a`
√
3a/2.
Le plan (11¯00) posse`de lui aussi deux directions non e´quivalentes, [112¯0] et [0001] (voir
figure 1.6). Nous n’envisagerons pas ce plan de croissance dans la suite du manuscrit, meˆme
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AlN 0,3112 0,4982 1,601 396 137 108 373 116 2,4
GaN 0,3189 0,5185 1,626 367 135 103 405 95 1,4
InN 0,3542 0,572 1,615 223 115 92 224 48 3,34
6H-SiC 0,3081 1,5120 - - - - - - -
Tab. 1.1 : Parame`tres de maille de quelques nitrures et de SiC [Morkoc¸ 94], constantes e´lastiques
the´oriques des nitrures [Wright 97], et coefficient pie´zoe´lectrique selon la direction [0001]
[Bernardini 97].
s’il constitue, comme le plan (112¯0), un excellent candidat pour des directions de croissance
quasiment de´nue´es de champs e´lectriques [Waltereit 00].
1.2.2.3 Structure cristalline zinc-blende
Les nitrures peuvent cristalliser dans un syste`me cubique de type zinc-blende. Cette phase est
moins stable e´nerge´tiquement dans les conditions usuelles de croissance que la phase wurtzite,
mais offre des solutions alternatives en termes de directions de croissance de´nue´es de champs
e´lectriques internes [Simon 03].
1.2.3 Proprie´te´s e´lastiques
Lors de la mise en e´pitaxie de deux mate´riaux cristallins de parame`tres de mailles diffe´rents,
des contraintes e´lastiques sont syste´matiquement mises en jeu. Ces contraintes sont a` l’origine
de de´formations cristallines. La structure de bandes e´lectroniques, qui de´pend de ces variations,
s’en trouve modifie´e, et en conse´quence les proprie´te´s optoe´lectroniques. Dans le cas des nitrures
d’e´le´ments III, l’effet peut eˆtre conside´rable selon la direction de croissance [0001] ou` des champs
d’origine pie´zoe´lectrique peuvent profonde´ment modifier la structure de bande (voir section
1.2.4). Dans tous les cas, le de´poˆt d’un mate´riau cristallin sur un autre s’accompagne d’une
accumulation de contraintes, c’est a` dire d’une augmentation de l’e´nergie e´lastique totale du
syste`me. Cette accumulation peut eˆtre le moteur de la transition d’une couche plane vers une
couche 3D, sous forme d’ˆılots par exemple, d’e´nergie e´lastique plus favorable (voir section 1.3.2.3).
1.2.3.1 Loi de Hooke
L’anisotropie qui caracte´rise un cristal dans le cas ge´ne´ral, ainsi que l’anisotropie de la
contrainte applique´e a` ce cristal, ne sont correctement appre´hende´es que dans un formalisme
tensoriel. Habituellement, les trois directions de l’espace, x, y et z sont remplace´es par les indices
1, 2 et 3. Le tenseur de rang deux des contraintes Σ = σij inclue les contraintes en compression
et dilatation selon sa diagonale et les contraintes de cisaillement en dehors. Ces contraintes sont
a` l’origine de de´formations, de´crites par un tenseur de rang deux  = εkl, qui sont de´duites par





C = cijkl est le tenseur de rang quatre des constantes e´lastiques, spe´cifique du mate´riau. L’e´qua-
tion 1.2 peut eˆtre inverse´e, afin de de´duire les de´formations des contraintes. Remarquons que
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l’e´quation 1.2 n’est valable qu’au premier ordre, et que pour des de´formations trop importantes,
il convient d’envisager des termes d’ordre supe´rieur. Les termes line´aires sont pourtant le plus
souvent suffisants, les e´carts se manifestant d’abord par l’apparition de de´formations irre´versibles
telles que des de´fauts structuraux (voir section 1.3.2.4).
Pour un cristal hexagonal, en remplac¸ant {11, 22, 33, 23, 31, 12} par {1, 2, 3, 4, 5, 6}, le tenseur
des constantes e´lastiques s’e´crit en fonction de six coefficients, dont cinq sont inde´pendants










Le tableau 1.1 regroupe des valeurs the´oriques des constantes e´lastiques pour GaN, AlN, et
InN [Kim 96, Wright 97]. Des valeurs expe´rimentales, tre`s disperse´es, sont par ailleurs donne´es
par de nombreux auteurs (voir par exemple [McNeil 93, Deger 98, Polian 96, Schwarz 97]).
1.2.3.2 De´formation biaxiale selon un plan (0001)
L’exemple le plus simple de la croissance par e´pitaxie d’un mate´riau cristallin sur un autre est
probablement celui de deux couches pseudomorphiques 2D infinies. Pour simplifier davantage,
envisageons un cristal de´formable, une surface (0001) d’AlN par exemple. Sur cette surface est
de´pose´e une couche de GaN dans la meˆme orientation cristalline. Dans la polarite´ me´tal, la
couche AlN est termine´e par des atomes d’Al, et a` l’interface AlN/GaN, ce sont d’abord des
liaisons Al-N qui sont forme´es, suivies des liaisons N-Ga, et ainsi de suite. Sous l’influence de
l’AlN inde´formable, GaN croˆıt ainsi avec un parame`tre de maille aGaN = aAlN diffe´rent de celui
de GaN relaxe´. La croissance se poursuit avec une contrainte uniquement dans le plan (0001).
Aucune relaxation n’est possible dans ce plan puisque GaN et AlN sont infinis ; en revanche,
selon la direction perpendiculaire, la maille cristalline peut se de´former (voir figure 1.8). Cette
de´formation est qualifie´e de biaxiale.
Plusieurs composantes des tenseurs des de´formations et des contraintes se simplifient dans
ce cas particulier. Dans la couche GaN, ε1 = ε2, σ1 = σ2, σ3 = 0 et σ4 = σ5 = σ6 = 0. La loi de
Hooke (eq. (1.2)) s’e´crit : {
σ1 = (c11 + c12) ε1 + c13ε3





c11 + c12 − 2 c112c33
)
ε1






/a0GaN , et a
0
GaN est le parame`tre de maille de GaN relaxe´.
La dernie`re relation indique qu’une contraction dans le plan (0001), comme c’est le cas
pour GaN sur AlN, ou pour AlN sur SiC, s’accompagne d’une expansion dans la direction
perpendiculaire. L’amplitude de cette expansion de´pend des coefficients e´lastiques (voire table
1.1).














Chapitre 1. Nanostructure de boˆıtes quantiques de nitrure de gallium
Fig. 1.8 : Contrainte biaxiale (fle`ches horizontales) impose´e par un mate´riau petit, suppose´ inde´formable,
de´pose´ sur un mate´riau plus gros, et de´formation re´sultante. Ce cas recouvre celui de GaN
de´pose´ sur un substrat AlN.













Cette e´nergie augmente tre`s rapidement avec la de´formation dans le plan, et line´airement avec
l’e´paisseur de la couche. La relaxation de cette e´nergie conduit a` la formation d’objets 3D en
surface (section 1.3.2.3) ou a` la formation de de´fauts (section 1.3.2.4).
1.2.3.3 De´formation biaxiale selon un plan (112¯0)
Dans le cas d’une couche 2D infinie de GaN de´pose´e en e´pitaxie sur un substrat AlN inde´-
formable, selon l’orientation (112¯0), les contraintes exerce´es selon chacune des deux directions
perpendiculaires et dans le plan, [11¯00] et [0001], sont diffe´rentes (voir section 1.2.2). En prenant
pour axe x (ou 1) [112¯0], pour axe y (ou 2) [11¯00] et pour axe z (ou 3) [0001], la de´formation


















GaN sont les parame`tres
de maille de GaN relaxe´. Pour GaN sur AlN, la maille est comprime´e dans les deux directions
[11¯00] et [0001] ; la maille cristalline est donc dilate´e dans la direction [112¯0]. Pour AlN sur
SiC, la maille est comprime´e selon [11¯00] et dilate´e selon [0001] : les deux effets se compensent
presque pour ce qui est de la direction [112¯0], qui est seulement tre`s le´ge`rement dilate´e. L’e´nergie
e´lastique emmagasine´e peut eˆtre exprime´e de la meˆme fac¸on que pour la croissance sur un plan
(0001).
1.2.4 Champs e´lectriques
L’absence de centre de syme´trie d’un cristal selon une direction donne´e autorise des phe´-
nome`nes de pie´zoe´lectricite´, c’est a` dire de cre´ation de champs e´lectriques sous l’effet d’une
contrainte [Nye 79]. De tels champs dans les mate´riaux semiconducteurs modifient les structures
des bandes e´lectroniques et affectent donc, en particulier les proprie´te´s e´lectroniques. Cet effet
a e´te´ mis en e´vidence par B. K. Laurich et al pour des couches contraintes de GaInAs/GaAs
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e´pitaxie´es selon la direction non centro-syme´trique [111] [Laurich 89]. La pre´sence de champs
d’origine pie´zoe´lectrique a depuis e´te´ mise en e´vidence dans d’autres syste`mes, tels que ZnTe
selon la direction [111], Zn0 selon [0001], et plus re´cemment GaN/AlN wurtzite selon [0001]
[Bernardini 97].
1.2.4.1 Croissance sur des surfaces polaires
Dans le cas de la direction [0001] dans GaN/AlN wurtzite, les champs pie´zoe´lectriques
s’ajoutent a` des champs e´lectriques pre´sents meˆme en l’absence de contrainte. Cet effet provient
essentiellement de l’e´cart de la maille cristalline des nitrures a` la structure wurtzite compacte
ide´ale, pour laquelle c/a =
√
8/3 '= 1.633 (voir tableau 1.1). Le champ total dans les nitrures
selon [0001] est conside´rable, de l’ordre du MV/cm, en raison du caracte`re ionique marque´ de
la liaison N-me´tal. Des e´tudes de´taille´es de l’effet de ces champs sur la courbure des bandes
e´lectroniques, et en particulier des bandes de conduction de valence, ont vu le jour ces der-
nie`res anne´es, dans des puits quantiques [Fiorentini 99] et des boˆıtes quantiques de GaN/AlN
[Andreev 00, Fonoberov 03, Ranjan 03]. La figure 1.9 reproduit les re´sultats de A. D. Andreev
et E. P. O’Reilly [Andreev 00], obtenus pour des ıˆlots de GaN de diame`tre 17 nm et de hauteur
1 nm, entoure´s d’une couche de mouillage de GaN, et en e´pitaxie sur un substrat d’AlN. Les
auteurs de´duisent la de´formation dans les ıˆlots par la me´thode des e´le´ments finis (voir chapitre
3), et calculent les extrema de la bande de valence et de la bande de conduction en fonction
de la position, dans l’AlN ou le GaN (figure 1.9(a,c)). Par rapport a` la situation sans champ
pie´zoe´lectrique, le haut de la bande de valence ou` se situent les premiers e´tats des trous, et le bas
de la bande de conduction qui correspond aux premiers e´tats e´lectroniques, sont rapproche´s de
plus de 2 eV. Ceci de´cale l’e´nergie des photons cre´e´s par recombinaison radiative des e´lectrons
avec les trous vers les basses e´nergies, c’est a` dire vers le rouge. En outre, en pre´sence du champ
e´lectrique les e´lectrons et les trous sont se´pare´s spatialement, les e´lectrons en haut de la boˆıte et
les trous en bas, comme le montre la figure 1.9(b,d). Les fonctions d’ondes associe´es au trou et
a` l’e´lectron voient donc leur recouvrement diminue´ par le champ e´lectrique ; en d’autres termes,
la probabilite´ de recombinaison est limite´e et l’efficacite´ radiative aussi.
Pour les nitrures, la diffe´rence d’e´lectrone´gativite´ entre le me´tal et l’azote est responsable
du caracte`re ionique de la liaison, a` savoir une localisation partielle des e´lectrons autour de
l’azote, et un de´faut d’e´lectrons autour du me´tal. La de´formation de la maille cristalline est
responsable d’une se´paration spatiale des charges partielles, ce qui se traduit par l’apparition
d’un dipoˆle e´lectrique a` l’e´chelle microscopique. La polarisation traduit a` l’e´chelle macroscopique
l’existence de ces dipoˆles microscopiques. La de´formation de la maille wurtzite dans AlN, GaN
et InN a` l’e´tat massif est responsable de la polarisation spontane´e – correspondant au champ
pyroe´lectrique – oriente´e selon [0001]. Les de´formations supple´mentaires occasionne´es par des
contraintes exte´rieures induisent des polarisations d’origine pie´zoe´lectrique, d’orientations [0001]
ou [0001¯], selon la nature de la contrainte.
Pour un cristal anisotrope, la polarisation
−→
P pz est un vecteur anisotrope. Dans les trois
directions de l’espace x, y et z, nous e´crivons :
−→
P pz =
 P pz1P pz2
P pz3
 (1.9)
Il est possible de relier la polarisation d’origine pie´zoe´lectrique au tenseur des contraintes, graˆce
au tenseur des coefficients pie´zoe´lectriques. En particulier, les trois composantes {P pzi }i=1,2,3
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Fig. 1.9 : (a,c) : Bas de la bande de conduction (BC) et haut de la bande de valence (BV) en pre´sence
ou non des champs e´lectriques (en rouge et en bleu respectivement). (b,d) : localisation des
premiers e´tats dans la bande de conduction et dans la bande de valence. D’apre`s A. D. Andreev
et E. P. O’Reilly [Andreev 00].
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1.2. Proprie´te´s des cristaux semiconducteurs de nitrures d’e´le´ments III
s’expriment en fonction du tenseur de rang deux des contraintes Σ = σjk et du tenseur de rang
trois des coefficients pie´zoe´lectriques D = dijk [Nye 79, Simon 01] :
P pzi = dijk · σjk (1.10)
Le tenseur D comprend dans le cas le plus ge´ne´ral 18 composantes inde´pendantes. Cependant,
les e´le´ments de syme´trie du cristal imposent des relations entre ces composantes. En particulier,
pour le groupe d’espace de la structure wurtzite, seuls cinq coefficients sont non nuls et trois
sont inde´pendants [Nye 79].
On sait par ailleurs relier la contrainte a` la de´formation par la loi de Hooke (voir section
1.2.3). Le cas d’une contrainte biaxiale applique´e dans le plan (0001), traite´ dans la section
1.2.3, inclue le cas de couches 2D, dont l’e´paisseur selon z est assez faible pour que la relaxation
des contraintes soit seulement e´lastique. C’est le cas des puits quantiques, auquel on pourra
comparer le cas des boˆıtes quantiques. Selon z, la polarisation s’exprime [Simon 01] :
P pz3 = 2d311
(















ou` le nombre d’indice a pu eˆtre re´duit par deux graˆce aux e´le´ments de la structure cristalline
envisage´e (voir section 1.2.3). Compte tenu des valeurs des coefficients e´lastiques (voir tableau
1.1), c11 + c12 − 2c213/c33 ∼ 400 GPa est positif pour AlN et GaN. d31 est un coefficient positif
(table 1.1) pour AlN et GaN, si bien que si la de´formation dans le plan (0001), ε1 = εxx, est
positive comme c’est le cas si la maille cristalline est dilate´e dans le plan, alors la polarisation
pie´zoe´lectrique P pz3 est oriente´e selon [0001]. Si, au contraire, ε1 < 0, comme dans le cas d’une
contraction de la maille cristalline, alors P pz3 est oriente´e selon [0001¯].
Certains auteurs ont fait le calcul de la polarisation dans le cas de boˆıtes quantiques GaN, sous
la forme de pyramides hexagonales a` base tronque´e, pseudomorphiques sur AlN [Andreev 00,
Fonoberov 03, Ranjan 03]. Leur calcul suppose la connaissance des champs de de´formation dans
la boˆıte, qui peuvent eˆtre de´duits de simulations par e´le´ments finis par exemple (voir chapitre
3).
Que ce soit pour une boˆıte quantique ou un puits quantique, une compression de la maille
dans le plan (0001) cre´e une polarisation pie´zoe´lectrique selon [0001], c’est a` dire dans le meˆme
sens que la polarisation spontane´e : les deux effets s’ajoutent, conduisant a` une se´paration
spatiale accrue de l’e´lectron et du trou, a` une efficacite´ radiative diminue´e, et a` un de´calage vers
le rouge accentue´. C’est le cas pour GaN e´pitaxie´ sur un substrat d’AlN par exemple. Dans le
cas d’une dilatation, la polarisation pie´zoe´lectrique est selon [0001¯], c’est a` dire en sens inverse
de la polarisation spontane´e : les deux polarisations sont antagonistes, l’efficacite´ radiative est
augmente´e, et le de´calage vers le rouge diminue´. C’est le cas d’AlN de´pose´ sur GaN.
1.2.4.2 Croissance sur des surfaces non polaires
Dans les directions centro-syme´triques [112¯0] et [11¯00] de GaN/AlN, les champs e´lectriques
sont conside´rablement plus faibles que selon [0001], voire nuls. Il y a donc peu ou pas de se´-
paration de l’e´lectron et du trou selon la direction de croissance. En comparaison des surfaces
polaires, l’efficacite´ radiative est bien meilleure [Waltereit 00], comme le montre la photolumi-
nescence re´solue en temps pre´sente´e sur la figure 1.10, qui compare la recombinaison radiative
de l’e´lectron et du trou, dans des boˆıtes quantiques obtenues selon les plans de croissance (112¯0)
et (0001). Dans le cas de la surface non polaire, le temps de recombinaison est diminue´ d’un
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Fig. 1.10 : Photoluminescence re´solue en temps pour un e´chantillon de boˆıtes quantiques de GaN sur
AlN, synthe´tise´e selon les plans (112¯0) et (0001), avec des dimensions comparables. D’apre`s
S. Founta.
facteur 10, typiquement. En outre, le de´calage vers le rouge est minimise´ pour les surfaces non
polaires [Waltereit 00].
Pour les surfaces non polaires [112¯0] et [11¯00], la direction [0001] est perpendiculaire a` la
direction de croissance, dans le plan de croissance. Dans le cas d’une couche 2D, ou de boˆıtes
quantiques de GaN, en e´pitaxie sur une surface d’AlN, la de´formation selon [0001] ε3 est ne´-
gative puisque cAlN < cGaN . En conse´quence, la polarisation pie´zoe´lectrique est selon [0001¯] et
compense en partie la polarisation spontane´e selon [0001]. L’effet est une re´duction d’un facteur
10 de la polarisation selon [0001], par rapport a` la croissance selon le plan (0001)[Garro 05].
1.3 Croissance par e´pitaxie de nanostructures de boıˆtes quantiques de nitrures
Une couche est dite en e´pitaxie sur une autre si les positions des atomes du substrat et de
la couche, dans le plan de l’interface, sont en correspondance. La croissance cristalline me`ne, a`
partir d’un e´tat d’e´quilibre de de´part, a` un nouvel e´tat d’e´quilibre. Entre ces deux e´quilibres
thermodynamiques, la succession d’e´tat interme´diaires est gouverne´e par des phe´nome`nes cine´-
tiques. Ainsi, la tempe´rature du substrat et son e´tat de surface, les flux d’atomes... de´terminent
en grande partie les modes de croissance. Dans certaines conditions, l’he´te´roe´pitaxie d’un mate´-
riau sur un autre conduit a` la formation spontane´e d’ˆılots de dimensions nanome´triques, dans le
mode Stranski-Krastanow. C’est ce mode qui est utilise´ pour la croissance par MOVPE [Briot 03]
ou MBE [Daudin 97] de boˆıtes quantiques de nitrure.
1.3.1 Homoe´pitaxie d’un mate´riau
1.3.1.1 Stabilite´ e´nerge´tique d’une surface bidimensionnelle
L’e´nergie d’une surface est la somme des e´nergies associe´es aux liaisons que forment ses
atomes. Ainsi, l’e´nergie de surface est d’autant plus grande, et la surface stable, que le nombre
de liaisons pendantes par atome de surface est faible, ce qui de´signe des sites pre´fe´rentiels pour
l’incorpation par chimisorption (c’est a` dire par cre´ation d’une liaison chimique) d’adatomes sur
une surface.
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Fig. 1.11 : a) Surface avec marches atomiques. a1) Croissance couche par couche. a2) croissance 3D. b)
Surface vicinale. b’) Croissance par avance´e de marche.
La meilleure des surfaces posse`de toujours, a` l’e´chelle atomique, des marches ascendantes
ou descendantes, qui de´limitent des terrassses. Dans le cas de cristaux te´travalents tels que les
nitrures qui nous inte´ressent dans ce manuscrit, les bords de marche sont des sites divalents,
pour cette raison bien plus favorables e´nerge´tiquement qu’un point de la surface d’une terrasse,
seulement monovalents. Les adatomes chimisorbe´s en bord de marche sont donc les plus stables.
La stabilite´ des surfaces (0001) de AlN [Northrup 97] et de GaN [Northrup 97], ainsi que
celle de la surface (112¯0) de GaN [Northrup 96], a e´te´ analyse´e sur la base de calculs ab initio,
et par microscopie a` effet tunnel.
1.3.1.2 Cine´tique de croissance
Lorsqu’un adatome est chimisorbe´ sur une surface, Il forme au moins une liaison chimique
avec un atome de la surface. La diffusion de l’adatome en surface traduit la rupture de la liaison,
suivie de la formation d’une autre liaison dans le voisinage imme´diat. De proche en proche,
l’adatome peut ainsi parcourir la surface. Cette diffusion est favorise´e par apport d’e´nergie
thermique, communique´e aux adatomes par la surface, c’est a` dire que la longueur de diffusion
des adatomes augmente avec la tempe´rature du substrat. La diffusion des adatomes est en
revanche limite´e, voire stoppe´e, par la formation de liaisons chimiques avec d’autres atomes, ou
adatomes.
Pour de faibles flux d’adatomes et des tempe´ratures de substrat e´leve´es, les adatomes s’in-
corporent majoritairement en bords de marches, conduisant a` une croissance couche par couche
(figure 1.11(a-a1)), ou par avance´e de marche (figure 1.11(b-b’)) pour une surface vicinale par
exemple.
Pour des flux importants d’adatomes et des tempe´ratures de substrats plus faibles, la plupart
des adatomes rencontrent d’autres adatomes avant de rencontrer un bord de marche. Si un
dime`re (deux adatomes lie´s) garde une certaine mobilite´, et peut encore diffuser sur la surface
de croissance, un trime`re est fixe, et constitue un centre de nucle´ation pour une terrasse. Sur ces
nouvelles terrasses, d’autres adatomes peuvent eˆtre absorbe´s, et former a` leur tour des terrasses.
La croissance est dans ce cas 3D et conduit a` une rugosification de la surface (figure 1.11(a-a2))
Les deux bords de marche, ascendant et descendant, sont se´pare´s par une barrie`re d’e´nergie
importante, dite de Ehrlich-Schwoebel [Ehrlich 66, Schwoebel 66], qui empeˆche le plus souvent
aux atomes situe´s au bord descendant de descendre sur le bord de marche ascendant, pourtant
plus stable (deux liaisons au lieu d’une).
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riche N ←− −→ riche Ga
GaN (1× 2) (5× 5) (6× 4) c (1× 1) bicouche
AlN (2× 2) c (2× 2)
Tab. 1.2 : Reconstructions de surface pour GaN et AlN wurtzite, dans la direction de croissance [0001].
1.3.1.3 Reconstructions de surface
Les surfaces de GaN et AlN obtenues dans la direction de croissance [0001] sont termine´es
par des atomes de Ga et d’Al, respectivement (voir section 1.2.2.2). Ces atomes posse`dent une
liaison pendante, susceptible de se lier a` celle d’un autre atome pour davantage de stabilite´. En
fonction de la stœchiome´trie de la surface, c’est a` dire son taux de couverture en N et en me´tal,
la surface est reconstruite pour favoriser la mise en commun des e´lectrons des liaisons pendantes
des atomes en surface. Les e´le´ments utilise´s pour de´crire ces reconstructions sont des lacunes,
la formation de dime`res, la relaxation (de´placement des atomes)... L’arrangement pe´riodique de
ces e´le´ments de´finit une sur-structure note´e (n× p) en fonction de la nouvelle pe´riode de surface
par rapport a` la maille e´le´mentaire de la surface ide´ale. L’e´nergie d’une surface de´pend dans une
large mesure de la nature et de la stabilite´ des reconstructions de surface.
Le tableau 1.2 re´capitule les reconstructions de surface pour GaN [Smith 98] et AlN [Northrup 97]
wurtzite, dans la direction de croissance [0001]. La reconstruction de surface la plus stable en
conditions riche Ga correspond a` une bicouche de Ga, la premie`re MC e´tant pseudomorphique
a` la surface GaN, la seconde largement relaxe´e avec un parame`tre de maille proche du rayon
atomique de Ga [Northrup 00]. En conditions riche N en revanche, la reconstruction de sur-
face la plus stable est (2× 2), et reste stable jusqu’a` 700◦C. Concernant AlN, peu ou pas de
re´sultats expe´rimentaux sont reporte´s dans la litte´rature. Des calculs ab initio sugge`rent des
reconstructions (2× 2) en conditions riche Al et riche N.
Les reconstructions de surface sont mal connues dans les autres plans de croissance de GaN
et AlN.
1.3.1.4 Homoe´pitaxie de GaN et AlN
GaN (0001) Aux tempe´ratures usuelles de croissance MBE des couches GaN, le Ga est liquide
et surnage a` la surface de GaN en conditions de croissances riche Ga [Mula 01, Adelmann 02].
Cependant, la couche de Ga en surface s’e´vapore, plus ou moins vite selon la tempe´rature de
croissance, au rythme de quelques MC/min a` 700◦C et de quelques 0,1 MC/s a` 750◦C. L’ho-
moe´pitaxie de GaN a e´te´ e´tudie´e par diffraction des e´lectrons rapides en re´flexion (Reflection
High-Energy Electron Diffraction, RHEED) in situ pendant la croissance, et par microscopie a`
force atomique (Atomic Force Microscopy, AFM), ex situ [Adelmann 02]. En conditions nette-
ment riche Ga, pour des flux de Ga compensant largement l’e´vaporation du Ga, la croissance
se fait essentiellement par avance´e de marche et spirale autour de dislocations vis. Pour de plus
faibles flux de Ga, ainsi que pour des conditions riche N, la croissance de GaN s’accompagne
d’une rugosification de la surface, avec formation de trous ou d’ˆılots de GaN selon la tempe´ra-
ture. Ces diffe´rences de comportements proviennent probablement des mobilite´s relatives de Ga
et N [Zywietz 98].
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AlN (0001) L’homoe´pitaxie d’AlN par MBE a e´te´ e´tudie´e par RHEED et AFM [Adelmann 02].
En conditions riches Al, la croissance d’AlN s’accompagne de la pre´sence de gouttes d’Al en
surface. Aux tempe´rature de croissance utilise´es pour nos travaux, l’e´vaporation d’Al est ne´gli-
geable. Pour cette raison, la croissance d’AlN a` 750◦C s’apparente a` celle de GaN a` plus basse
tempe´rature, par avance´e de marche ou par spirale en conditions nettement riche Al, et de fac¸on
rugueuse avec formation d’ˆılots en conditions moins riche Al et riche N [Adelmann 02].
AlN et GaN (112¯0) Pour la croissance par MOCVD, l’homoe´pitaxie de GaN se produit d’abord
dans un mode Volmer-Weber, puis par coalescence d’ˆılots, accompagne´e de la cre´ation de dis-
locations a` la jointure des ıˆlots. La croissance semble s’accompagner de fautes d’empilement
[Craven 04]. Pour la croissance par MBE, peu ou pas d’e´tudes ont e´te´ effectue´es, a` l’exception
de l’analyse par RHEED de l’effet surnageant de Ga lors de la croissance riche Ga de GaN
[Founta 05]. Notons aussi l’existence de premie`res e´tudes du mode de croissance de l’homoe´-
pitaxie d’AlN en MBE, par RHEED, AFM, diffraction des rayons X et spectrocopie Raman
[Onojima 02].
1.3.2 He´te´roe´pitaxie de deux mate´riaux
Supposons a` pre´sent que la tempe´rature de la surface de croissance est telle que la longueur
de diffusion des adatomes leur permet de s’incorporer en bords de marche pour une stabilite´
e´nerge´tique optimale. L’analyse de la stabilite´ thermodynamique de l’ensemble constitue´ d’un
mate´riau M en e´pitaxie sur un substrat S conduit a` distinguer diffe´rent modes de croissance
(voir la discussion de H. Brune dans [Samwer 01]). Cette distinction repose sur la comparaison
des e´nergies de surface deM et de S, avec l’e´nergie d’interface entreM et S et l’e´nergie e´lastique
emmagasine´e par M . L’e´nergie de surface traduit la force des liaisons interatomiques dans M
et S, et de´pend notamment des reconstructions de surface qui stabilisent la surface. L’e´nergie
d’interface de´pend notamment du de´saccord de maille entre M et S, et de la force de la liaison
entre deux atomes appartenant l’un a` M et l’autre a` S.
γM est l’e´nergie de surface de M , γS est l’e´nergie de surface du substrat, γMS est l’e´nergie
d’interface, et ee´l est la densite´ volumique d’e´nergie e´lastique emmagasine´e.
1.3.2.1 Croissance Frank - van der Merwe
Si, par unite´ de surface, γS > γM +γMS+h×ee´l, quelle que soit l’e´paisseur h deM de´pose´e,
le syste`me est stabilise´ si M mouille toute la surface du substrat (figure 1.12(a)). C’est le mode
de croissance 2D Frank - van der Merwe.
1.3.2.2 Croissance Volmer-Weber
Si, par unite´ de surface, γS < γM + γMS + h × ee´l, quelle que soit h, il est plus favorable
d’avoir le plus de surface libre pour S que possible. M de´mouille sur S, et forme des gouttes
(figure 1.12(b)). C’est le mode de croissance Volmer-Weber.
1.3.2.3 Croissance Stranski-Krastanow
Au long de la croissance 2D Frank - van der Merwe M est en contrainte biaxiale sur S.
L’e´nergie e´lastique emmagasine´e par M (section 1.2.3.2) augmente line´airement avec l’e´paisseur
de´pose´e, et donc couche apre`s couche. Tant que, pour une ne´me couche de´pose´e (a` la hauteur
hn de S), γMn−1 > γMn + γMn/n−1 + hn × ee´l, la croissance reste 2D. Si en revanche, pour une
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Fig. 1.12 : Modes de croissance Frank - van der Merwe (a)), Volmer-Weber (b)), et Stranski-Krastanow
(c)).
n+1e´me couche (a` la hauteur hn+1 de S), l’e´nergie e´lastique hn+1×ee´l devient suffisement grande
pour que γMn < γMn+1 + γMn+1/n + hn+1 × ee´l, la dernie`re couche de´mouille le mate´riau qui la
supporte (figure 1.12(c)). Des ıˆlots, de´pose´s sur une couche de mouillage 2D, sont ainsi forme´s
au dela` d’une certaine e´paisseur critique. La croissance est dite Stranski-Krastanow (SK).
1.3.2.4 Relaxation plastique des contraintes
Lors de la croissance Frank - van der Merwe deM en contrainte biaxiale sur S, l’augmentation
de l’e´nergie d’interface entre une couche et la suivante, cause´e par l’augmentation de l’e´nergie
e´lastique, peut conduire a` la formation de de´fauts permettant de relaxer plastiquement l’e´nergie
emmagasine´e. Dans ce cas, la croissance peut continuer dans un mode 2D, sans formation d’ˆılots.
Relaxation plastique dans les nitrures La relaxation des contraintes dans AlN et GaN se fait no-
tamment par formation de disclocations de type coin (figure 1.13(a)), de vecteurs de Burgers −→a ,
de dislocations vis, de vecteur de Burgers −→c (figure 1.13(b)), et de dislocations mixtes, coin et
vis, de vecteur de Burgers −→a +−→c [Audurier 98, Elsner 97, Wu 96]. Ces dislocations sont souvent
traversantes et se propagent donc largement dans les couches e´paisses [Wu 96, Ponce 96]. Les
dislocations coin relaxent la contrainte dans le plan (0001) (vecteur de Burgers dans le plan) ; les
dislocations vis relaxent la contrainte selon [0001]. Dans les nitrures, les densite´s de dislocations
sont conside´rables, jusqu’a` 1011cm−2.
Origine des dislocations dans les nitrures Lors de l’e´pitaxie de M sur S, les dislocations traver-
santes se couchent dans le plan de l’interface, et migrent dans M sous l’effet de la contrainte
induite par la mise en e´pitaxie. Par ailleurs, la croissance des couches de GaN/AlN se fait sou-
vent par coalescence de platelettes [Bourret 01]. A la jonction de ces platelettes, des dislocations
coins sont forme´es.
Effets des dislocations dans les nitrures Dans un cristal parfait, les porteurs du courant inter-
agissent tre`s peu avec les atomes. Les de´fauts structuraux tels que les dislocations sont en re-
vanche des centres ou` se recombinent efficacemement les porteurs, le plus souvent de fac¸on non
radiative [Sugahara 98]. Cet effet est particulie`rement dommageable dans les couches e´paisses et
les puits quantiques, ou` les porteurs sont libres de se de´placer et de rencontrer des de´fauts. Pour
cette raison, les guides d’ondes AlGaN/GaN, pre´sentent aujourd’hui encore des transmitivite´s
insuffisantes pour la re´alisation de lasers.
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Fig. 1.13 : (a) Dislocation coin dans GaN, de vecteur de Burgers
−→
b = [112¯0], et dislocation vis dans
GaN, de vecteur de Burgers [0001]. D’apre`s J. Elsner et al [Elsner 97].
Fissures et de´cohe´sion dans les nitrures Ces de´fauts sont un mode alternatif de relaxation des
contraintes, ge´ne´ralement observe´ dans des couches de´pose´es en tension, sur saphir [Itoh 85],
SiC [Perry 98], Si [Semond 01] ou pendant la croissance de films AlGaN/GaN [Einfeldt 01]. La
diffe´rence de dilatation thermique est aussi responsable de fissures qui se forment au chauffage
ou a` la baisse en tempe´rature, a` la fin de la croissance notamment. Enfin, pour GaN sur saphir,
c’est la coalescence de grains qui est a` l’origine de ces fissures [Etzkorn 01].
1.3.2.5 He´te´roe´pitaxie de GaN et AlN
AlN sur GaN (0001) La croissance en e´pitaxie d’AlN sur une couche 2D de GaN se fait par
formation de platelettes [Bourret 01], au moins dans la gamme de tempe´rature de 700 a` 800◦C
qui nous inte´resse . Ces platelettes, de faible rapport d’aspect (hauteur/diame`tre ' 0,05), et
de faible hauteur, typiquement 2 MC, apparaissent de`s les premie`res MC de´pose´es. Au dela` de
quelques nanome`tres, la densite´ de ces platelettes devient telle qu’elles coalescent. Au contact
entre deux platelettes se forment des dislocations. En conditions riche Al, la consommation de
l’exce`s d’Al sous N lisse la surface d’AlN et fait disparaˆıtre les platelettes. La formation des
platelettes est donc re´versible.
GaN sur AlN (0001) Quatre re´gimes peuvent eˆtre distingue´s selon les flux respectifs de Ga et N, et
selon la tempe´rature de croissance [Bourret 01, Mula 01] (voir figure 1.14). i) Pour des conditions
tre`s riche Ga, la croissance est 2D, graˆce a` une couche de Ga surnageant sur GaN, qui stabilise
la surface. Progressivement, des dislocations sont introduites dans la couche [Feuillet 98]. ii) A
basse tempe´rature, la croissance en conditions riche N conduit a` la formation de platelettes.
iii) A haute tempe´rature, la croissance riche N se fait par le mode SK (voir section 1.3.6). iv)
En conditions le´ge`rement riche Ga, la croissance se fait d’abord dans le mode SK, puis, lorsque
l’exce`s de Ga est forme´ en surface, la croissance continue dans un mode 2D.
GaN et AlN (112¯0) L’he´te´roe´pitaxie de GaN sur AlN, par MBE, a e´te´ e´tudie´e par AFM et
RHEED [Founta 05]. Contrairement au plan (0001), la croissance en conditions riche N, est
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Fig. 1.14 : Diagramme de phase de l’he´te´roe´pitaxie de GaN sur AlN (0001), pour un flux d’azote de
O,3 MC/s. Une croissance 2D, Stranski-Krastanow (SK), mixte, ou par platelettes se produit
selon les flux respectifs de Ga et N (Ga/N) et la tempe´rature du substrat Tsubstrat. D’apre`s
C. Adelmann [Adelmann 02].
caracte´rise´e par une surface lisse, alors qu’en conditions riche Ga la surface devient rugeuse.
Dans ces conditions, la croissance se fait dans le mode SK avec formation d’ˆılots (voir section
1.3.6). Les me´canismes qui sous-tendent l’he´te´roe´pitaxie d’AlN sur GaN sont peu connus.
1.3.3 L’e´pitaxie par jets mole´culaires assiste´e par plasma d’azote
L’e´pitaxie par jets mole´culaires (Molecular Beam Epitaxy, MBE), est utilise´e pour la premie`re
fois pour la croissance de couche de GaAs par J. R. Arthur Jr en 1968 [Jr. 68]. Elle est alors
de´finie comme l’interaction de jets mole´culaires avec une surface. Quelques anne´es plus tard,
la technique est assez aboutie pour produire des dispositifs [Cho 75]. Depuis, la technique a
e´te´ utilise´e pour de nombreux syste`mes [Hermann 96], et permet la re´alisation de dispositifs
a` base de puits quantiques [Weisbuch 93], de boˆıtes quantiques [Huffaker 98b] et de nanofils
[Kikuchi 04].
1.3.3.1 Principe et mise en œuvre
La figure 1.15(a) donne une vue sche´matique d’un baˆti de MBE assiste´e par plasma d’azote.
Les figures 1.15(b) et (c) sont des photographies des baˆtis d’e´pitaxie installe´s au CEA et sur la
ligne de lumie`re BM32 a` l’ESRF, respectivement, avec lesquels ont e´te´ obtenus l’ensemble des
e´chantillons pre´sente´s dans ce manuscrit.
1.3.3.2 Enceinte ultra-vide
Le baˆti d’e´pitaxie est constitue´ d’une enceinte ultra-vide, dont la pression re´siduelle peut
atteindre 10−11 mbar dans les cas les plus favorables. Le vide dans le baˆti est maintenu par
une pompe turbomole´culaire et un sublimateur de titane. En outre, le pie´geage des impurete´s
restantes est habituellement assure´ par pompage cryoge´nique, c’est a` dire par les parois du
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Fig. 1.15 : (a) Repre´sentation sche´matique d’un baˆti de MBE assiste´ par plasma d’azote, montrant
les cellules a` effusion, la cellule a` plasma d’azote, le canon RHEED et son e´cran associe´.
Photographies du baˆti de MBE assiste´e par plasma d’azote installe´s au CEA (b) et sur la
ligne de lumie`re BM32 a` l’ESRF (c).
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baˆti refroidies par une circulation d’azote liquide, par exemple. La pression dans la chambre de
croissance est mesure´e au moyen de jauges Bayer-Alpert, fonctionnant seulement pour des vides
secondaires, c’esta` dire pour des pressions infe´rieures a` 10−4 mbar.
1.3.3.3 Jets mole´culaires
Les jets mole´culaires sont cre´e´s par des cellules produisant des flux dans la gamme 1018 a`
1020 atomes m−2s−1, soit une pression e´quivalente de l’ordre de 10−7 mbar. Ces faibles flux et la
faible pression re´siduelle dans la chambre donnent aux atomes transporte´s par les jets des libres
parcours moyens de l’ordre du me`tre, voire de la dizaine ou de la centaine de me`tres. C’est bien
entendu suffisant pour que les atomes ne subissent pas de collision avant de heurter la surface
du substrat. Des caches dispose´s devant les cellules permettent de stopper les jets mole´culaires
en moins d’une seconde. Compte tenu des faibles vitesses de croissance en MBE, de 10−1 a` 10−2
MC/s, la pre´cision sur les e´paisseurs de´pose´es est meilleure que 10−1 MC, voire 10−2 MC.
1.3.3.4 Tempe´rature du substrat
La tempe´rature du substrat est maintenue au moyen d’un four, constitue´ d’un filament
parcouru par un courant qui chauffe par rayonnement et/ou bombardement e´lectronique un
porte-e´chantillon en molybde`ne. Ainsi, la longueur de diffusion des espe`ces atomiques a` la sur-
face peut eˆtre ajuste´e. Ces-dernie`res peuvent ainsi explorer une partie de la surface avant de
s’incorporer en e´pitaxie sur le substrat. La re´gulation de la tempe´rature du substrat est assu-
re´e par une boucle d’asservissement qui compare la tempe´rature du porte-e´chantillon, mesure´e
par un thermocouple en contact, a` une consigne. La tempe´rature en surface du substrat est
un parame`tre cine´tique primordial, qui de´termine en grande partie la mobilite´ des adatomes a`
la surface, et donc les modes de croissance. La connaissance pre´cise de cette tempe´rature est
cependant un proble`me critique. D’une chambre MBE a` une autre, en effet, les tempe´ratures
du substrat sont obtenues diffe´remment, par des thermocouples qui repe`rent la tempe´rature en
un point donne´ (lequel ? !) du porte-e´chantillon, et pas sur le substrat, ou par pyrome´trie op-
tique. Dans ce derniers cas, la mesure de l’e´missivite´ du substrat est parasite´e par l’e´missivite´
du porte-e´chantillon, mal connue et variable d’un porte-e´chantillon a` un autre. La mesure ab-
solue des tempe´ratures ne´cessite, comme toujours, des calibrations, telles que l’apparition d’une
reconstruction de surface, ou le temps de de´sorption d’une espe`ce qui sont caracte´ristiques de
tempe´ratures de substrat bien connues.
1.3.3.5 Re´sume´ des avantages de l’e´pitaxie par jets mole´culaires
La MBE est aujourd’hui encore peu utilise´e pour les applications industrielles, essentiellement
en raison de faibles vitesses de croissance. Cette caracte´ristique, et d’autres, sont cependant d’un
inte´reˆt particulier pour l’e´tude et le controˆle, a` l’e´chelle atomique, des processus de croissance :
– les faibles vitesses de croissance permettent une pre´cision sur les e´paisseurs de´pose´es
meilleure que la MC,
– les tempe´ratures de croissance relativement faibles limitent l’interdiffusion des espe`ces aux
interfaces,
– la faible pression re´siduelle autorise les caracte´risations in situ, pendant la croissance,
par diffraction et diffusion des rayons X et des e´lectrons, notamment, mais aussi avec
une re´solution atomique par microscopie e´lectronique en transmission, microscopie a` effet
tunnel...
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Fig. 1.16 : (a) Cellule a` effusion avec un filament. (b) Cellule a` effusion a` deux filaments. (c) Cellule a`
effusion a` gradient de chauffage. (d) Cellule a` plasma d’azote.
– de bonnes conditions de se´curite´, en e´vitant l’utilisation des gaz toxiques ou mortels ne´-
cessaires pour les autres techniques de croissance (MOCVD, MOVPE).
1.3.3.6 Flux de me´taux
Pour les nitrures, les flux de me´taux sont cre´e´s a` partir de charges me´talliques de quelques
cm3 dispose´es dans des cellules a` effusion. Celles-ci sont constitue´es d’un creuset conique ou
cylindrique en nitrure de bore pyrolitique qui contient la charge me´tallique, d’au moins un
filament en molybde`ne enroule´ autour du creuset, et d’un thermocouple tungste`ne-rhenium ou
chromel-alumel selon la gamme de tempe´rature, en contact avec le creuset (figure 1.16(a)). Le
chauffage du creuset par le rayonnement du filament lique´fie le me´tal, puis cre´e une pression de
vapeur saturante au dessus du me´tal. Cette pression s’e´chappe du creuset, lorsque le cache associe´
a` la cellule est ouvert. La tempe´rature du creuset, c’est a` dire la pression de vapeur saturante
et donc le flux atomique, sont asservis par un correcteur proportionnel-inte´gral-de´rivation. Le
chauffage du creuset a` 1000◦C permet d’obtenir des flux de Ga et Al de l’ordre de 1018 a` 1020
atomes m−2s−1, correspondant a` des pressions e´quivalentes voisines de 10−7 mbar.
Quelques pre´cautions particulie`res entourent l’utilisation du Ga et de l’Al. Les cellules a`
effusion classiques utilisent un filament enroule´ autour de l’extre´mite´ infe´rieure du creuset, ou`
la charge me´tallique est pose´e. Il y a donc un fort gradient de tempe´rature entre les extre´mite´s
supe´rieure et infe´rieure du creuset, qui peut atteindre 150◦C lorsque le cache de la cellule est
ouvert. Ce gradient peut occasionner la condensation du Ga vapeur en haut de la cellule et le
de´bordement de la cellule dans la chambre de croissance ou sur le filament (dans le pire des cas !).
Pour e´viter ce phe´nome`ne, des cellules a` deux filaments, un en haut et un en bas du creuset
(figure 1.16(b)), sont utilise´es. Une autre solution consiste a` enrouler un filament sur toute la
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longueur du creuset, et a` disposer entre le creuset et le filament un e´cran me´tallique dont la
surface diminue avec la hauteur sur le creuset (figure 1.16(c)). L’Al fond a` 662◦C. Autour de
cette tempe´rature, le coefficient de dilatation thermique connaˆıt une forte variation qui peut
conduire a` la destruction du creuset lors de la solidification de l’Al. La baisse en tempe´rature
d’une cellule d’AlN doit en conse´quence se faire tre`s lentement autour de 662◦C.
En re`gle ge´ne´rale, il faut e´viter que les cellules ne deviennent des points froids dans le baˆti,
ou` les impurete´s seraient pre´fe´rentiellement pie´ge´es. Pour e´viter cette pollution, les cellules de
Ga et d’Al, hors croissance, sont le plus souvent maintenues a` 400◦C et 800◦C respectivement.
Ce sont alors les parois du baˆti qui pie`gent les impurete´s. Avant la croissance, les cellules sont
ge´ne´ralement de´gaze´es pendant une dizaine de minutes, a` une tempe´rature supe´rieure de quelques
dizaines de degre´s a` celle utilise´e pendant la croissance, et ce afin d’e´liminer les impurete´s
re´siduelles. Compte tenu de la robustesse des creusets, la monte´e en tempe´rature des cellules
peut eˆtre assez rapide. Une vingtaine de degre´s par minute permettent en une petite demi-heure
d’atteindre des tempe´ratures suffisantes pour des flux atomiques appre´ciables.
1.3.3.7 Source d’azote
Avec une e´nergie de liaison de 5 eV, la mole´cule de diazote est extreˆmement stable et la re´ac-
tion 2Ga+N → 2GaN (idem avec Al) est quasiment impossible dans des conditions de pression
et de tempe´rature raisonnables. Pour contourner cette difficulte´, l’azote peut eˆtre apporte´ par
des mole´cules d’ammoniac, qui se dissocient a` la surface du substrat, assez efficacement a` partir
de 750◦C [Grandjean 99]. Une solution alternative consiste a` dissocier au pre´alable la mole´cule
de diazote. A cet effet, deux types de sources, a` plasma d’azote, et a` re´sonnance cyclotron, sont
utilise´es. Les sources a` plasma d’azote se sont progressivement impose´es en raison de vitesses
de croissance plus e´leve´es (de l’ordre du µm/h) et de la plus grande qualite´ des surfaces obte-
nues [Hughes 95, Kirchner 98] due a` une proportion ion / espe`ce neutre re´duite par rapport aux
sources a` re´sonnance cyclotron.
Pour les travaux pre´sente´s dans ce manuscrit, la dissociation des mole´cules d’azote s’est faite
au moyen de sources a` plasma d’azote (figure 1.16(d)). Un plasma d’azote est ge´ne´re´ par un
champ e´lectromagne´tique radio-fre´quence (13,56 MHz) cre´e´ dans une cavite´ par un sole´no¨ıde
alimente´ par un courant alternatif et relie´ a` une source de forte puissance, de 200 a` 600 W. De
telles puissance ne´cessitent un refroidissement a` l’eau du soleno¨ıde. A cet effet, le sole´no¨ıde est
constitue´ d’un fil conducteur creux, a` l’inte´rieur duquel est e´tabli une circulation d’eau. Le flux
d’azote actif produit est ajuste´ par le de´bit d’azote en entre´e de la cellule. Pour une puissance
de 400 W et un de´bit d’azote de 0,8 cm3 standards par minute, nous obtenons des vitesses de
croissance de l’ordre de 0,25 monocouches par seconde.
La mise en route de la cellule ne´cessite un flux de diazote a` travers la cellule. Ce flux d’azote
pe´ne`tre la chambre de croissance, et il faut veiller a` ce qu’il n’occasionne pas d’augmentation
excessive de la pression dans le baˆti. En particulier, la pression doit rester plus petite 10−4
mbar, limite d’utilisation des jauges de pression au dela` de laquelle, par se´curite´, les pompes
sont isole´es automatiquement et les alimentations du four et des cellules coupe´es. Le diazote
est cependant facilement absorbe´ par la pompe turbomole´culaire, et apre`s arreˆt de la cellule,
la pression chute de plusieurs ordres de grandeurs en quelques minutes. Suite a` la mise en
route de l’alimentation de puissance de la cavite´ radio-fre´quence, et apre`s l’allumage du plasma,
l’impe´dance de l’ensemble plasma+bobine et celle de l’alimentation doivent eˆtre accorde´es, afin
de limiter la puissance re´fle´chie qui pourrait endommager l’alimentation. L’ope´ration est re´alise´e
en modifiant, manuellement, les caracte´ristiques d’un circuit accordeur interpose´ entre la bobine
et l’alimentation. Dans les cellules plasma les plus modernes, cette ope´ration est automatise´e.
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1.3.4 Substrats pour l’e´pitaxie des nitrures
La croissance par e´pitaxie des cristaux de nitrure souffre d’un manque de substrat bien
adapte´. Une exception notable concerne l’obtention de cristaux massifs de GaN de grande qualite´
structurale, de 1 cm selon leur plus grande dimension, par UNIPRESS [Porowski 98] entre 1400
et 1700◦C, pour des pressions d’azote de 12 a` 20 kbar. Ces conditions extreˆmes sont cependant
un frein a` la production industrielle. Dans la pratique, le saphir et le carbure de silicium (SiC)
dans ses polytypes 6H et 4H, sont le plus souvent employe´s. Le Si(111), peu utilise´ pour le de´poˆt
de nitrures a` l’heure actuelle, est une solution alternative tre`s avantageuse en raison de sa grande
disponibilite´. D’autres substrats sont utilise´s, tels que ZnO, GaAs... [Liu 02].
1.3.4.1 Saphir
Le saphir, α − Al203, appartient au groupe d’espace R3¯c = D63d. Il a pour parame`tres de
maille a=0,4578 nm et c=1,2991 nm. Plusieurs orientations de surface sont aujourd’hui utilise´es,
le plan c (0001), le plan a (112¯0) et le plan r (011¯2) [Efimov 98].
Le plan c est utilise´ pour la croissance selon la direction [0001] des nitrures, avec, dans le
plan, une co¨ıncidence entre la direction [1¯21¯0] du compose´ nitrure et la direction [011¯0] du sa-
phir [Efimov 98]. Le de´saccord de maille correspondant a` ces co¨ıncidences reste conside´rable, de
l’ordre de 15 %. En conse´quence, le de´poˆt d’AlN ou GaN sur le plan c du saphir s’accompagne
de densite´s de dislocations e´leve´es, de l’ordre de 1010 cm−2 et de 108 cm−2, respectivement, qui
permettent de relaxer quasiment toutes les contraintes. Dans ce manuscrit, nous utilisons notam-
ment des couches e´paisses d’AlN de´pose´es sur saphir par MOVPE a` basse pression [Shibata 03],
fournies par la socie´te´ NGK.
Le plan r du saphir est utilise´ pour la croissance selon la direction [112¯0] des nitrures, avec,
dans le plan, une co¨ıncidences entre la direction [101¯0] du compose´ nitrure et la direction [101¯0]
du saphir [Doppalapudi 99]. Le de´saccord de maille correspondant est nettement plus faible,
moins de 2 % pour GaN sur saphir, et devrait conduire a` des couches de nitrure de qualite´
structurale meilleure que dans la direction [0001].
Le saphir est un substrat bon marche´, et donc tre`s utilise´ dans les applications, en de´pit de
sa faible conductivite´ thermique et e´lectrique, des importants de´saccords de maille (au moins
selon [0001]) avec les nitrures, et d’une dilatation thermique tre`s diffe´rente de celle des nitrures.
1.3.4.2 SiC
SiC existe sous la forme de plusieurs polytypes [Powell 02, Starke 97]. Dans le syste`me hexa-
gonal, le 2H-SiC qui posse`de la meˆme structure que la maille wurtzite des nitrures est instable
aux tempe´ratures habituelles de croissance et a` l’ambiante. Les polytypes 4H et 6H sont en
revanche plus stables et sont les seuls utilise´s en pratique dans le syste`me hexagonal, pour
la croissance des nitrures dans la phase wurtzite, selon les plans (0001) [Tanaka 95] et (112¯0)
[Onojima 02, Founta 05]. Ils correspondent respectivement a` un empilement de deux et trois
unite´s 2H dans la direction [0001], qui forment la pe´riode de la maille [Bauer 01]. Dans le sys-
te`me cubique, le 3C-SiC correspond a` la structure zinc de blende. C’est un polytype me´tastable
aux tempe´ratures de croissance, qui permet la croissance des nitrures dans la phase cubique
[Martinez-Guerrero 00].
Pour le polytype 6H utilise´ dans les travaux pre´sente´s dans ce manuscrit, les parame`tres
de maille sont a=0,3081 nm et c=1,520 nm. Plusieurs plans de croissance sont utilise´s pour la
croissance des nitrures. Dans le plan (0001), le de´saccord de maille est de -1 % avec AlN et
de -3,5 % avec GaN. La figure 1.7(a) compare les structures cristallographiques de SiC avec
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GaN et AlN dans le plan (0001). Dans le plan (112¯0), selon les deux directions non e´quivalentes
[0001] et [11¯00], les de´saccords de maille sont, respectivement, -1 % (AlN) et -3,5 % (GaN), et
+1,2 % (AlN) et -2,8 % (GaN). La figure 1.7(b) compare les structures cristallographiques de
SiC avec GaN et AlN dans le plan (11¯00). Les substrats que nous utilisons sont fournis par la
socie´te´ CREE et polis par la socie´te´ NovaSiC, selon un proce´de´ chimique et me´canique re´duisant
la rugosite´ de surface a` 0,15 nm. A toutes fins utiles, les substrats peuvent eˆtre dope´s et ainsi
rendus conducteurs et/ou transparents [Powell 02].
1.3.4.3 Pre´paration des substrats
La pre´paration chimique des substrats, 6H-SiC ou saphir, commence par un de´graissage
chimique, dans des bains successifs de trichloroe´thyle`ne, d’ace´tone et de me´thanol pendant une
dizaine de minutes chacun. Pour le trichloroe´thyle`ne, un le´ger chauffage est ne´cessaire pour
augmenter la solubilisation des graisses pre´sentes sur le substrat. Le de´graissage est rendu plus
efficace par l’utilisation d’une cuve a` ultrasons. Le de´graissage est suivi d’un rinc¸age a` l’eau,
puis d’une attaque chimique a` l’acide flurorhydrique (HF), de l’oxyde en surface du substrat,
pendant une trentaine de secondes. A cet effet, le substrat peut eˆtre plonge´ dans le HF liquide
ou expose´ aux vapeurs de HF. Ce dernier cas est a priori le plus propre et e´vite en partie la
contamination du substrat par les impurete´s contenues dans le HF. La surface du substrat, a` la
suite de l’attaque acide, est hydroge´ne´e. Le de´gazage sous vide, dans le baˆti d’e´pitaxie, permettra
la de´shydroge´nation de la surface.
Les substrats sont fixe´s au porte-e´chantillon en molybde`ne par collage mole´culaire a` l’indium.
Le collage est fait au dela` de la tempe´rature de fusion de l’In (167◦C), mais a` tempe´rature
mode´re´e, aux alentours de 250◦C pour e´viter la formation de l’oxyde d’indium qui limiterait
l’efficacite´ du collage. Des billes d’In ultra-pur sont utilise´es. Ce type de collage permet un
contact optimal de la surface de la face arrie`re du substrat avec le porte e´chantillon, assurant
ainsi une conductivite´ thermique maximale et une grande homoge´ne´ite´ de la tempe´rature du
substrat.
1.3.5 Transfert des e´chantillons dans le baˆti
Pour maintenir un vide re´siduel de 10−11 mbar dans le baˆti, il faut une proce´dure d’intro-
duction et de retrait des e´chantillons qui e´vite d’ouvrir le baˆti a` l’air. L’introduction se fait par
une succession d’e´tapes, en passant par une boˆıte a` gant ou` re`gne une surpression d’azote puis
par une chambre d’introduction. Une pompe turbomole´culaire permet de passer de la pression
atmosphe´rique a` 10−4 mbar dans la chambre d’introduction, en une vingtaine de minutes. A
cette valeur de la pression, une pompe ionique, jusqu’alors isole´e, prend le relais et permet d’at-
teindre quelques 10−8 mbar en vingt minutes. Ces temps de´pendent bien entendu du volume
de la chambre d’introduction. Ils sont indicatifs et correspondent aux deux machines que nous
avons utilise´es.
Lorsque la pression dans la chambre d’introduction atteint 10−8 mbar, et pourvu que la
pression dans le baˆti ait au plus cette valeur, l’e´chantillon est transfe´re´. Il est ensuite porte´
progressivement a` la tempe´rature de croissance, aux alentours de 700◦C en une demi-heure, puis
de´gaze´ a` cette tempe´rature pendant une demi-heure. De la sorte, les impurete´s ayant re´siste´ au
nettoyage des substrats, les couches d’oxyde e´ventuelles et l’In (hormis celui sous le substrat !)
sont e´vapore´s et pompe´s en grande partie dans le baˆti.
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SiC AlN GaN
Fig. 1.17 : Cliche´s RHEED pour un substrat 6H-SiC (0001), une couche AlN sur ce substrat, et un plan
de boˆıtes GaN sur cette couche.
1.3.6 Croissance Stranski-Krastanow de boıˆtes GaN sur AlN
La croissance SK de boˆıtes GaN sur AlN, par MBE assiste´e par plasma d’azote, a e´te´
largement e´tudie´e selon le plan de croissance (0001) [Daudin 97, Adelmann 04, Gogneau 03].
Elle a e´te´ de´montre´e pour la phase zinc de blende de GaN et AlN il y a quelques anne´es
[Martinez-Guerrero 00]. La croissance selon le plan (112¯0) non polaire est plus re´cente [Founta 05].
La croissance est suivie in situ par RHEED.
Notons qu’aux tempe´ratures de croissance usuelles, le taux d’e´vaporation de GaN, environ a`
0,2 MC/min au dessus de 750◦C, reste limite´, et n’est donc pas un facteur limitant. Cependant,
la tempe´rature du substrat est limite´e par la de´te´rioration de la qualite´ du collage a` l’In au
dela` de 750◦C. Les basses tempe´ratures de substrat (< 650◦C), synonymes de faible mobilite´ des
adatomes, correspondent au re´gime de rugosification de la surface, peu favorable au controˆle de
la croissance de boˆıtes quantiques.
1.3.6.1 Boıˆtes GaN (0001)
Le substrat utilise´ au laboratoire est soit 6H-SiC (0001), soit un pseudo-substrat AlN (0001)
sur saphir. La croissance sur SiC commence par un de´poˆt de me´tal seul, qui empe`che la for-
mation d’agre´gats Si3N4−xCx, tre`s dommageables pour la croissance. Une couche d’AlN est
d’abord de´pose´e, en conditions riche Al afin de limiter la rugosification de la surface, pour une
tempe´rature de substrat entre 650 et 750◦C. Re´gulie`rement, l’exce`s d’Al est consomme´ par un
arreˆt sous azote. La pre´sence d’une reconstruction de surface (2× 2) sur la couche d’AlN, visible
sur les cliche´s RHEED, est caracte´ristique d’une bonne qualite´ de surface.
Le de´poˆt d’une couche de GaN, en conditions riche azote, conduit, au dela` d’une e´paisseur
critique d’approximativement 2,2 MC [Gogneau 03], a` la formation d’ˆılots de GaN, identifie´s sur
les cliche´s RHEED par des points associe´s a` des tiges de diffraction cre´e´es par les facettes des
boˆıtes (figure 1.17). C’est la croissance SK standard, sche´matise´e sur la figure 1.18(a).
Le de´poˆt d’une couche de GaN, en conditions riche gallium, reste quant a` lui 2D, meˆme au
dela` de l’e´paisseur critique de 2,2 MC pour la formation des ıˆlots en conditions riche azote. La
transition 2D/3D est inhibe´e par le Ga qui, surnageant en surface de la couche GaN, stabilise
la surface. Cet effet surfactant [Copel 89] du Ga est mis a` profit pour la croissance de couches
2D de GaN sur AlN [Mula 01], mais aussi, apre`s e´vaporation de l’exce`s de Ga sous vide, pour la
croissance d’ˆılots de GaN sur AlN (figure 1.18(b)). Ce dernier mode de croissance est connu sous
le nom de SK modifie´, et permet de controˆler le moment de la transition 2D/3D de la couche de
GaN, autorisant notamment un meilleur controˆle de la densite´ des ıˆlots, par rapport au mode
SK standard [Gogneau 03].
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Fig. 1.18 : (a) Croissance SK standard. (b) Croissance SK modifie´e.
Apre`s l’e´tape de nucle´ation des boˆıtes qui accompagne la transition 2D/3D, les boˆıtes muˆ-
rissent sous vide [Widmann 98]. Il s’agit d’un muˆrissement d’Ostwald, favorise´ a` haute tempe´-
rature et consistant en un e´change de matie`re des petites vers les grosses boˆıtes. La densite´ de
boˆıtes est ainsi diminue´e et la taille moyenne des boˆıtes augmente.
1.3.6.2 Boıˆtes GaN (112¯0)
Le substrat utilise´ au laboratoire est 6H-SiC (112¯0). Une couche d’AlN est de´pose´e sur
le substrat, en conditions riche Al [Onojima 02]. Le croissance de GaN en conditions riches
Ga conduit a` la formation d’ˆılots de GaN au dela` d’une e´paisseur critique, mal connue pour
le moment [Founta 05]. La transition d’une couche 2D vers des ıˆlots 3D est observe´e sur les
cliche´s RHEED, selon les deux directions ine´quivalentes, dans le plan, [11¯00] et [0001] (figure
1.19). C’est la croissance SK standard. L’exce`s de Ga en surface est soit consomme´ sous azote,
avec augmentation de la taille et de la densite´ des ıˆlots, soit e´vapore´ sous vide, ce qui permet un
meilleur controˆle de la quantite´ de GaN de´pose´e. Les boˆıtes subissent, sous vide, un muˆrissement
d’Ostwald sensible pour une tempe´rature de substrat proche de 750◦C.
1.3.7 Principales caracte´ristiques des nanostructuress
1.3.7.1 Boıˆtes GaN (0001)
Selon ce plan de croissance, les ıˆlots de GaN synthe´tise´s dans les modes SK standard et
modifie´ sont des pyramides hexagonales tronque´es, de diame`tre compris entre 10 et 40 nm, et
de hauteur entre 2 et 5 nm [Adelmann 04, Gogneau 03]. Les facettes des ıˆlots sont des plans
〈11¯03〉. La densite´ des ıˆlots est controˆle´e dans la gamme [108 − 1011] cm−2 [Gogneau 03]. Les
boˆıtes reposent sur une fine couche 2D qui les connecte. Cette couche de mouillage, assez mal
connue, a une e´paisseur est proche de 2 MC.
L’interdiffusion est quasiment inexistante dans le syste`me GaN/AlN. Dans les couches 2D,
des analyses TEM haute re´solution montrent des interfaces GaN/AlN abruptes sur une MC
[Sarigiannidou 06]. Aucune analyse quantitative de l’interdiffusion par TEM n’est aujourd’hui
publie´e. Dans les sections 3.3.2.3 et 6.4.1, nous quantifions le phe´nome`ne d’interdiffusion dans
les boˆıtes, par diffraction anomale des rayons X.
Les dislocations coin sont des centres de nucle´ations pour les boˆıtes, du coˆte´ de la dislocation
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Fig. 1.19 : Cliche´s RHEED pour AlN sur 6H-SiC (112¯0), et pour les ıˆlots de GaN sur AlN (112¯0). Le
faisceau d’e´lectrons est oriente´ selon les deux directions [11¯00] et [0001].
ou` le parame`tre de maille dans le plan de AlN est plus proche de GaN [Rouvie`re 99]. Pour cette
raison les boˆıtes de GaN ne sont pas organise´es en surface. Les distributions de taille sont voisines
de 30 a` 25 % et restent un parame`tre mal controˆle´. Dans les empilements de plans de boˆıtes
se´pare´s de faibles e´paisseurs d’AlN, les champs de de´formation induits par les boˆıtes dans AlN
dilatent localement la maille d’AlN dans le plan, cre´ant ainsi des centres de nucle´ations pour
les boˆıtes, au dessus des boˆıtes des plans infe´rieurs. Cet alignement vertical des ıˆlots se produit
essentiellement pour les plus gros ıˆlots, qui induisent un champ de de´formation suffisamment
e´tendu dans AlN. Cet effet est analyse´ dans la section 7.3. Il s’accompagne d’une diminution
de la proportion de petites boˆıtes au profit des plus grosses, et d’une diminution de la densite´
d’ˆılots [Tersoff 96, Widmann 98, Chamard 03, Gogneau 04].
1.3.7.2 Boıˆtes GaN (112¯0)
La forme des ıˆlots obtenus dans cette direction est mal connue, et pourrait bien ne pas eˆtre
unique. Les ıˆlots ont un diame`tre compris entre 10 et 30 nm et une hauteur entre 1,5 et 2,5
nm [Founta 05]. Ils reposent sur une couche de mouillage de 2 a` 3 MC, mal connue pour le
moment, mais en cours d’analyse par TEM a` haute re´solution. La surface (112¯0) est anisotrope :
les vecteurs de base de la maille cristalline de surface, [11¯00] (
√
3a) et [0001] (c), ne sont pas des
directions e´quivalentes [Northrup 96]. Cette anisotropie est vraisemblablement responsable d’une
anisotropie de la forme des boˆıtes (voir chapitre 9), et de l’alignement pre´fe´rentiel des boˆıtes
observe´ selon la direction [11¯00]. Cet alignement est visible sur la figure 1.21. Il est possible,
selon ce plan de croissance, de corre´ler verticalement les ıˆlots dans des empilements de plans
d’ˆılots.
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Fig. 1.20 : (a) Ilot pyramidal de GaN (0001) sur une couche de mouillage GaN. (b) Image TEM (10,5
nm × 4,5 nm) haute re´solution d’un ıˆlot de GaN (0001) dans AlN. (c) Image AFM (1 µm2)
d’un plan d’ˆılots GaN (0001) sur AlN et substrat SiC.
100nm
Fig. 1.21 : Image AFM (500 nm × 500 nm) d’un plan d’ˆılots GaN (112¯0) sur AlN et substrat SiC.
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Chapitre 2
Diffusion et diffraction des rayons X
Nous pre´sentons l’interaction e´lastique des photons X avec la matie`re, a` l’e´chelle atomique,
puis pour des assemble´es d’atomes. Nous e´tudions les variations anomales de l’intensite´ diffu-
se´e ou diffracte´e au voisinage du seuil d’absorption d’un e´le´ment, ainsi que les structurations
de l’intensite´ observe´es au dela` du seuil d’absorption, connues sous le nom de structure fine.
Nous introduisons les outils cine´matiques ne´cessaires pour analyser les structures fines et le pro-
fil de l’intensite´ diffracte´e en fonction de l’e´nergie. Enfin, nous nous attardons sur les effets de
diffusion non cine´matiques qui se produisent pour la diffusion et la diffraction en incidence ra-
sante, incontournable pour l’e´tude des nanoobjets qui font l’objet de ce manuscrit. Une attention
particulie`re est porte´e a` la diffraction anomale et aux structures fines mesure´es en condition
de diffraction en incidence rasante, pour des boˆıtes quantiques de GaN. Nous montrons qu’une
analyse cine´matique simple des ıˆlots GaN est possible au seuil d’absorption de Ga, pourvu que la
quantite´ d’atomes Ga contenue dans le mate´riau sous les ıˆlots soit faible, ce qui est le cas pour
les e´chantillons e´tudie´s dans la suite du manuscrit.
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Fig. 2.1 : Un photon incident de vecteur d’onde
−→
k i et d’e´nergie Ei est diffuse´ (
−→
k f ) par le nuage
e´lectronique d’un atome place´ a` l’origine du repe`re.
2.1 Diffusion e´lastique atomique
Dans le domaine des rayons X, la diffusion des photons par un atome traduit l’interaction
des photons avec le nuage electronique. Elle est ine´lastique lorsqu’une partie de l’e´nergie Ei du
photon incident est ce´de´e aux e´lectrons, i.e. l’e´nergie du photon diffuse´e est diffe´rente de Ei,
et dans le cas contraire e´lastique. L’interaction peut eˆtre caracte´rise´e de diffe´rentes manie`res.
En particulier, l’amplitude de diffusion f de l’onde e´lectromagne´tique associe´e au photon inci-
dent apporte de nombreuses informations, comme nous le verrons plus tard. Cependant, cette
grandeur n’est en ge´ne´ral pas directement accessible par l’expe´rience, et c’est davantage une
intensite´, a` savoir un nombre de photons diffuse´s dn, par unite´ de temps dt, qui est mesure´ a`
l’aide d’un de´tecteur dans un angle solide dΩ, dans une direction (2θ, φ). Mathe´matiquement, le








= r2e |f |2 (2.2)
ou` F est le flux de photons incidents, re le rayon classique de l’e´lectron, et dΩ l’angle solide
de´fini par (2θ, φ) (figure 2.1).
Dans la suite, les outils de description que sont la section efficace diffe´rentielle et l’amplitude
de diffusion sont introduits au moyen de l’e´lectrodynamique quantique. Ces outils sont ensuite
exploite´s pour de´crire les cas particuliers de la diffusion de Thomson et de la diffusion re´sonante.
2.1.1 Interaction d’un e´lectron atomique avec une onde e´lectromagne´tique
Le photon est appre´hende´ dans sa nature ondulatoire et de´crit par un champ e´lectromagne´-
tique, quantifie´. En conside´rant que ce champ est localise´ dans une certain volume V = abc de
l’espace, il est possible d’exprimer le potentiel vecteur transverse (
−→5−ˆ→A = −→0 ) qui caracte´rise




de photons de vecteur
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2.1. Diffusion e´lastique atomique
d’onde
−→
k , d’e´nergie ~ω et de polarisation −→α [Landau 66, Sakurai 84] :
−ˆ→
























α = 1, 2 ;
(−→1 ,−→2 ,−→k ) forme un trie`dre direct. Les trois composantes de −→k s’expriment en










, (nx, ny, nz)∈ Z3 (2.4)



























−ˆ→p + e−ˆ→A (−→r , t)
]2
+ VCoulomb +Hchamp (2.6)
ou` VCoulomb est le potentiel de l’e´lectron. L’interaction du spin de l’e´lectron avec le champ
e´lectromagne´tique a e´te´ ne´glige´e [Blume 85, Se`ve 97]. En de´veloppant le premier terme de (2.6)













A (−→r , t) .−ˆ→A (−→r , t) (2.8)
qui de´crit l’interaction de l’e´lectron atomique avec le champ e´lectromagne´tique correspondant
au photon. (2.6) s’e´crit ainsi sous la forme
H = Hatomique +Hchamp +Hint (2.9)
2.1.2 The´orie perturbative de´pendante du temps
Le hamiltonien d’interaction est envisage´ comme une pertubation de´pendante du temps au
hamiltonien du syste`me dit non perturbe´,H0 = Hatomique+Hchamp. Ce syste`me posse`de diffe´rents
e´tats propres, de fonction d’onde u (−→r ) et d’e´nergie Ek :
H0uk (−→r ) = Ekuk (−→r ) (2.10)
Une fonction d’onde ψ du syste`me avec perturbation peut s’e´crire comme combinaison li-




ck (t)uk (−→r ) e−iEkt/~ (2.11)
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L’e´quation de Schro¨dinger re´git l’e´volution temporelle de cette fonction d’onde [Sakurai 84] :








− iEk~ ckuk (−→r ) e−iEkt/~
) (2.12)






ul (−→r ) e−iElt/~ =
∑
k
Hintcku (−→r ) e−iEkt/~ (2.13)
En multipliant par u∗m (
−→r ) eiEmt/~ et en inte´grant sur les coordonne´es d’espace pour faire








ck (t) 〈m|Hint |k〉 ei(Em−Ek)t/~ (2.14)
On suppose qu’a` l’instant t = 0 ou` est e´tablie la perturbation, seul l’e´tat l est occupe´,
ck (0) = δkl. L’approximation au premier ordre consiste a` remplacer dans (2.13) ck (t) par ck (0),
d’ou` l’amplitude de probabilite´ de la transition l→ m :





〈m|Hint |l〉 ei(Em−El)t′/~dt′ (2.15)
Cette approximation e´quivaut a` supposer que l’onde conside´re´e n’est pas notablement mo-
difie´e par la perturbation, elle est connue sous le nom d’approximation de Born (Born Approxi-
mation, BA). Elle n’est cependant pas suffisante pour comprendre en de´tail la diffusion d’un
photon par un atome. Il faut alors envisager une approximation au second ordre, obtenue en
remplac¸ant dans l’e´quation (2.13) ck (t) par c
(1)
k (t) [Sakurai 84] :
















2.1.3 Absorption et e´mission d’un photon par un atome
Soient A et B les e´tats initial et final de l’atome, d’e´nergies EA et EB. Un photon incident
de vecteur d’onde
−→
k i, de polarisation −→ αi et d’e´nergie ~ωi est diffuse´. Le photon diffuse´ a un
vecteur d’onde
−→
k f , une polarisation −→ αf et une e´nergie ~ωf .
La the´orie perturbative de´pendante du temps de´crite brie`vement dans la section pre´ce´dente
permet de calculer l’amplitude de probabilite´ du phe´nome`ne de diffusion, qui correspond a` la
transition de l’e´tat initial du syste`me d’e´nergie EA+ ~ωi vers son e´tat final d’e´nergie EB + ~ωf .
Il est alors possible d’e´valuer la probabilite´ de cette transition, relie´e a` la section efficace de
diffusion et finalement au facteur de diffusion atomique (e´quation (2.2)).
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k f αfk f
k f
k i αik i αik i
B=A
Fig. 2.2 : Diagrammes de Feynman. Le temps s’e´coule de bas en haut. L’atome est dans son e´tat initial
avant la diffusion du photon de vecteur d’onde
−→
k i et de polarisation αi. Apre`s la diffusion,
l’atome se trouve dans l’e´tat B ; le photon diffuse´ a un vecteur d’onde
−→
k f , une polarisation
αf . Trois processus sont envisage´s : un au premier ordre (1) et les deux autres au second ordre
(2,3).
2.1.3.1 Amplitude de probabilite´ des processus de diffusion
Le terme quadratique
−ˆ→
A (−→r , t) .−ˆ→A (−→r , t) dans l’expression de Hint est la somme de quatre

















Les 2 derniers termes diminuent et augmentent le nombre de photons, alors que le processus de
diffusion laisse le nombre de photons inchange´. Ils n’ont donc pas de contribution pour la diffu-
sion. Les 2 premiers termes correspondent a` l’annihilation et a` la cre´ation simultane´e du photon






























∣∣∣ 2−→ αi .−→ αf ei“−−→k i+−→k f”.−→r ∣∣∣A;−→k i,−→ αi〉
(2.18)








∣∣∣−→k i,−→ αi〉 = 1. L’amplitude de probabilite´ du




















Cette contribution au premier ordre doit eˆtre comple´te´e d’une contribution au second ordre,
provenant du terme eme
−ˆ→p .−ˆ→A (−→r , t) dans l’expression deHint (2.8). Ce terme, line´aire en −ˆ→A (−→r , t),
ne peut qu’augmenter ou diminuer le nombre de photons. Pour conserver ce nombre, il faut
appliquer 2 fois eme





qui donne toute son importance a` la
contribution au second ordre. Deux processus sont ainsi de´crits (figure 2.2(2,3)) :
1. la premie`re interaction −ˆ→p .−ˆ→A (−→r , t) cre´e le photon, c’est a` dire que l’atome e´met le photon
diffuse´ ; la seconde annihile le photon incident : l’atome absorbe le photon.
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2. la premie`re interaction −ˆ→p .−ˆ→A (−→r , t) annihile le photon incident, c’est a` dire que l’atome
absorbe un photon ; puis la seconde cre´e un photon, c’est a` dire que l’atome e´met le photon
diffuse´,
Dans les 2 cas, l’atome se trouve entre l’e´tat initial et l’e´tat final dans un e´tat interme´diaire
I d’e´nergie EI , avec 2 ou 0 photons. Dans l’e´tat I, l’atome est excite´. Dans le deuxie`me cas,
on traduit cette excitation par la cre´ation d’un photoe´lectron virtuel qui n’existe que tant que I
dure. La contribution du terme en eme























































ou` le premier terme de la somme correspond au processus (1) de´crit plus haut, le second
au processus (2). Avec ωi = ωf = ω, l’amplitude de probabilite´ correspondante s’e´crit d’apre`s
(2.17) :





























2.1.3.2 Relation de Kramers-Heisenberg
Les contributions au premier ordre (c(1)) et au second ordre (c(2)) sont toutes deux prises en
compte dans le calcul de la probabilite´ de transition, wdΩ, qui s’exprime, connaissant ρE,dΩ, la
densite´ d’e´tats pour lesquels
−→










































Pour obtenir la section efficace diffe´rentielle, il suffit de diviser cette probabilite´ de transition
par le flux de photons incidents, a` savoir c/V puisque le volume V contient un seul photon. La
section efficace est donc inde´pendante du volume V choisi pour mener le calcul. En introduisant
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Cette relation porte le nom de H. A. Kramers et W. Heisenberg, qui la de´montre`rent en
1925. Les e´tats interme´diaires qui interviennent dans la sommation ont a priori une e´nergie EI
quelconque. Cependant, les e´tats correspondants a` EI  EA ont une contribution ne´gligeable,
puisque EI intervient au de´nominateur dans les deux derniers membres de l’e´quation (2.23).
Cette e´criture de la section efficace diffe´rentielle met en avant sa de´finition en tant que carre´
de l’amplitude de diffusion [James 62]. Par convention, r2e e´tant mis en facteur, l’amplitude de



























Le signe (-) introduit de l’e´quation (2.23) a` l’e´quation (2.24) traduit l’opposition de phase
entre onde diffuse´e et onde incidente (voir par exemple [James 62] et la discussion de S. Rama-
seshan et al dans [Ramaseshan 75]). Le facteur de diffusion atomique caracte´rise le processus
de diffusion. Cette formulation, pour abstraite qu’elle soit, autorise une compre´hension fine de
la diffusion d’un photon par un nuage e´lectronique. Les sections suivantes montrent l’inte´reˆt de
cette formulation.
2.1.3.3 Diffusion de Thomson
Ici, un photon est diffuse´ e´lastiquement par un e´lectron atomique loin de toute re´gion d’ab-
sorption : ~ω  EI − EA donc les deux derniers membres de l’e´quation (2.22) deviennent
ne´gligeables devant le premier. En conse´quence, seul intervient le processus d’annihilation et
cre´ation spontane´e du photon (figure 2.2(1)). Pour la diffusion e´lastique, B = A. Le facteur de
diffusion atomique se re´duit au facteur de Thomson f0 :
f = f0 = −〈A
∣∣∣∣−→ αi .−→ αf ei“−−→k i+−→k f”.−→r ∣∣∣∣A〉
= −−→ αi .−→ αf
∫ ‖〈−→r | A〉‖2ei−→Q.−→r d3r (2.25)




k f − −→k i, le vecteur de diffusion. Cette
expression du facteur de Thomson sugge`re que :
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Fig. 2.3 : facteurs de Thomson selon Waasmaier et Kirfel en fonction du vecteur de diffusion, pour Ga,
Al et N.
– dans l’espace des vecteurs de diffusion, f0 est la transforme´e de Fourier de la densite´
e´lectronique,




0 , sans changement de polarisation et pour un
atome a` un e´lectron comme celui qui est conside´re´, f0 vaut une unite´ e´lectronique (u.e.).
Pour un atome a` Z e´lectrons, f0 vaut Z (u.e.)
L’e´tude du comportement de f0 en fonction de
−→
Q repose sur la manipulation des fonctions
d’ondes e´lectroniques. R. W. James [James 62], par exemple, pre´sente un aperc¸u des me´thodes





partie des e´le´ments de la classification pe´riodique, ainsi que pour leurs ions [Waasmaier 95]. La
figure 2.3 repre´sente l’e´volution de f0 avec ‖−→Q‖ pour N, Al et Ga ; elle montre une tendance
ge´ne´rale a` la diminution de f0 lorsque ‖−→Q‖ augmente, qui refle`te l’e´tendue spatiale du nuage
e´lectronique. Il faut noter que par convention, les valeurs de f0 tabule´es sont positives.
2.1.3.4 Diffusion re´sonante
Corrections anomales La de´pendance en e´nergie du facteur de diffusion atomique et de la section
efficace diffe´rentielle provient des deux derniers termes des e´quations 2.24 et 2.23. Ces deux
termes sont ne´gligeables pour ~ω  EI−EA. Le dernier terme traduit le phe´nome`ne de diffusion
re´sonante. Ils augmentent conside´rablement si l’e´nergie des photons se rapproche de EI −EA, et
divergent lorsque ~ω = EI −EA. Ce comportement est e´videmment physiquement inacceptable.
L’erreur a e´te´, dans les de´veloppements pre´ce´dents, de supposer implicitement la dure´e de vie
des e´tats interme´diaires I infinies, ce qui revient a` ignorer la de´sexcitation de l’atome. La prise
en compte de la dure´e de vie τI des e´tats I conduit a` une nouvelle formulation de l’e´quation
(2.21), et par conse´quent du facteur de diffusion atomique :
f = f0 +∆f0 (2.26)
avec
∆f0 = + 1m
∑
I



















2.1. Diffusion e´lastique atomique
qui repre´sente la correction au facteur de Thomson, et qui est responsable de la de´pendance
en e´nergie du facteur de diffusion atomique. ΓI = ~/τI est la largeur du niveau EI d’un e´tat
interme´diaire, de l’ordre de 10−7 eV.














k f , E,






k f , E,
−→ αi ,−→ αf
) (2.28)
ou`, d’apre`s l’e´quation (2.26), f ′0 et f ′′0 s’identifient respectivement aux parties re´elle et imaginaire
de ∆f0. f ′ et f ′′ sont appele´s facteurs de diffusion anomaux.




0 , Re [f (ω)] et Im [f (ω)] sont transfor-
me´es de Kramers-Kronig l’une de l’autre [Sakurai 84] :





Im [f (ω′)] dω′
ω′
(
ω′2 − ω2) (2.29)
si bien que connaissant Im [f (ω)], il est possible de de´duire Re [f (ω)]. La relation de Kramers-
Kronig traduit le principe de causalite´, selon lequel aucun signal de re´ponse ne pre´existe avant
le signal d’excitation [Materlik 94].
D’apre`s le the´ore`me optique, f ′′0 = Im [f (ω)] est simplement relie´e a` la section efficace
totale, qui englobe en toute ge´ne´ralite´ les processus de diffusions e´lastique, ine´lastique, ainsi que















Dans le domaine de fre´quence des rayons X, les processus d’absorption, en particulier par
effet photoe´lectrique, sont pre´dominants. Pour les rayons X, la section efficace d’absorption
est donc accessible expe´rimentalement en mesurant par exemple la transmission d’un faisceau
a` travers un e´chantillon, ou tout autre processus relie´ a` l’absorption, comme la fluorescence.
Sur ce principe, des tables regroupent les valeurs de Im [f (ω)] de´duite des mesures de section
efficace d’absorption et les valeurs de Re [f (ω)] de´duite par transforme´e de Kramers-Kronig
[Templeton 80, Henke 93]. Des tables de Re [f (ω)] et Im [f (ω)] calcule´es au moyen de fonctions
d’ondes sont e´galement disponibles [Sasaki 89]. Ces tables regroupent de fac¸on e´quivalente les
valeurs de f ′0 et f ′′0 , connaissant les valeurs de f0 tabule´es par ailleurs. La figure (2.4) repre´sente
les corrections anomales calcule´es pour Ga.









k f de f ′0 et f ′′0 est mesurable [Bergstrom 97].
Ne´anmoins, en faisant l’approximation dipolaire, qui suppose la longueur d’onde des photons
tre`s grande devant l’e´tendue spatiale de l’e´tat qu’occupe l’e´lectron de cœur, cette de´pendance




k f sont rem-
place´es par 1. Dans cette approximation, le facteur de diffusion est un tenseur d’ordre deux
de´pendant de la polarisation des photons incident et sortant. Ceci implique que pour un seuil
d’absorption et une polarisation des photons X donne´s, les e´tats e´lectroniques dont la syme´trie
co¨ıncide avec la polarisation seront explore´s pre´ferentiellement par le photoe´lectron virtuel. Cer-
taines transitions e´lectroniques dipolaires sont interdites (si elle ne conduisent pas une variation
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Fig. 2.5 : Photons incidents et diffuse´s polarise´s (a) horizontalement (σi et σf ) et (b) verticalement (pii
et pif ). La diffusion se fait dans le plan (0, x, y).
d’une unite´ du second nombre quantique, azimuthal, l). Il convient alors de pousser le de´velop-
pement de l’exponentielle a` l’ordre supe´rieur pour obtenir un terme quadrupoˆlaire, pour lequel
la transition est peut eˆtre autorise´e [Templeton 80, Finkelstein 92]. Les termes multipolaires
(essentiellement dipolaires, quadripolaires et leurs interfe´rences) ont une variation avec l’e´nergie
diffe´rente selon l’e´tat de polarisation −→ αi et −→ αf des photons incident et diffuse´s. Sur aimant
de de´viation la polarisation est dans le plan de l’orbite. Au moyen d’un analyseur, les photons
diffuse´s peuvent eˆtre se´lectionne´s selon leur polarisation (voir par exemple [Grenier 02b] pour
une utilisation pour la diffraction anomale). La figure 2.5 montre deux situations concernant la
polarisation du faisceau incident. Les canaux σ − σ et pi − pi proviennent des termes diagonaux
du tenseur du facteur de diffusion atomique. Le canal σ − pi, terme non diagonal du tenseur
du facteur de diffusion atomique, a une contribution le plus souvent ne´gligeable devant σ − σ
et pi − pi [Renevier 03], sauf e´ventuellement dans le cas de re´flexions interdites par le groupe
d’espace [Templeton 80, Dimitrienko 83].
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2.2 Diffusion et diffraction des rayons X
Dans la continuite´ de la section pre´ce´dente, l’interaction d’un faisceau de photons avec un
ensemble d’atomes est envisage´e. Chacun des atomes est susceptible, par son nuage e´lectronique,
de diffuser un ou plusieurs photons, et les photons ainsi diffuse´s peuvent a` nouveau eˆtre diffuse´s
par d’autres atomes. L’amplitude de diffusion F re´sulte de la succession de tous ces processus.
On imagine donc le calcul de F , et par conse´quent de l’intensite´ I dans une direction donne´e,
particulie`rement difficiles. Une mode´lisation simplifie´e est ne´cessaire pour interpre´ter les mesures
d’intensite´ I dans une direction donne´e.
La the´orie cine´matique repose sur la BA selon laquelle l’amplitude des ondes diffuse´es par
chaque atome est ne´gligeable devant celle de l’onde associe´e au faisceau incident de photons
[Bohm 51]. Implicitement, les interfe´rences entre photons diffuse´s et non diffuse´s sont ignore´es.
Les ondes incidentes sont suppose´es planes. Des approximations plus fines restent ne´cessaires
pour interpre´ter certains re´sultats, mais ne sont pas de´taille´es dans cette section. Elles seront
introduites en temps utile.
L’amplitude de diffusion est intimement lie´e a` la structure atomique de l’ensemble conside´re´.
En particulier, les photons diffuse´s par les atomes interfe`rent notablement lorsque les distances
inter-atomiques sont comparables a` la longueur d’onde associe´e aux photons. Ces interfe´rences
sont totalement moyenne´es si la structure atomique n’est pas ordonne´. L’apparition de l’ordre
s’accompagne d’une structuration de l’amplitude diffuse´e et donc de l’intensite´ en fonction de la
direction d’observation. Dans le cas d’un ensemble d’atomes parfaitement ordonne´s dans l’espace,
un re´seau parfait, le terme diffraction est utilise´. Il sous-entend des fluctuations d’intensite´
re´gulie`res, bien de´finies et intenses.
2.2.1 Diffusion par une assemble´e d’atomes
Soit une assemble´e, qu’on appellera e´chantillon, de N atomes j dont les positions
−→
R j sont





k f les vecteurs d’onde des faisceaux incident et diffuse´. Selon l’atome j qui


































L’intensite´ diffuse´ est proportionnelle a` la section efficace diffe´rentielle qui s’exprime comme
le carre´ de l’amplitude diffuse´e. Il est en outre ne´cessaire d’adopter une desription statistique
de l’intensite´. Tout d’abord parce que l’e´tendue d (typiquement quelques 1 mm) de la zone de
l’e´chantillon e´claire´e par le faisceau de photon X est souvent tre`s grande devant la longueur de
cohe´rence du faisceau (typiquement 1 µm), Lc = λ/2β ou` λ est la longeur d’onde des photons et
β la divergence du faisceau. L’intensite´ diffuse´e mesure´e inclu donc la contribution de chacune
des re´gions d’e´tendue Lc appartenant a` la zone e´claire´e par le faisceau. Meˆme lorsque Lc et
d deviennent comparables, comme c’est le cas en diffraction cohe´rente, la pre´sence du de´sordre
conduit a` de´crire l’amplitude de l’onde diffuse´e de fac¸on statistique. En effet, les positions
−→
R j des
diffe´rents atomes sont connues de fac¸on statistique, en raison de l’agitation thermique notam-
ment. En outre, dans le cas des cristaux, les e´carts a` l’ide´alite´ sont de´crits de fac¸on statistique :
des fluctuations statistiques sur la position des atomes,
−→
R j , ou sur la nature des atomes (carac-
te´rise´s par leur diffusion fj), sont prises en compte pour de´crire les de´fauts. L’intensite´ s’e´crit
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Fig. 2.6 : Arrangement re´gulier d’atomes gris, avec un de´faut de substitution d’un atome gris par un
atome noir plus volumineux.





















La simplicite´ de cette relation cache dans le cas ge´ne´ral des difficulte´s calculatoires im-
portantes. L’exemple d’un de´faut de substitution dans un cristal, repre´sente´ sur la figure 2.6,
fait comprendre qu’une modification de la nature d’un atome (modification de fj) influence
les positions
−→
R j des atomes premiers voisins, et qu’une modification de la position des pre-
miers voisins a des conse´quences sur la position des second voisins, et ainsi de suite... Les
fluctuations sur fj et sur
−→
R j peuvent eˆtre corre´le´es : il existe un couplage entre fj et
−→
R j .
C’est ce qui rend le calcul de l’intensite´ selon l’e´quation (2.32) difficile. Des simplifications
sont le plus souvent ne´cessaires si l’on souhaite obtenir une expression analytique de l’intensite´
[Leroy 04, Azaroff 74, Krivoglaz 95, Welberry 85].
2.2.2 Diffraction par un cristal parfait
Soit un e´chantillon constitue´ d’un arrangement d’atomes parfaitement re´gulier. fj et
−→
R j sont
parfaitement de´termine´s (pas de fluctuation statistique). L’e´chantillon est alors un cristal ide´al.
Si la longeur de cohe´rence du rayonnement est de l’ordre de grandeur de la taille de la zone de









































Le premier terme serait celui obtenu en omettant le phe´nome`ne d’interfe´rence, c’est a` dire en
conside´rant les diffuseurs comme inde´pendants. Le second terme, responsable de la structuration
de l’intensite´ diffuse´e en fonction de la direction d’observation, correspond au phe´nome`ne de
diffraction. La pe´riodicite´ de l’arrangement doit en effet eˆtre prise en compte afin de de´crire
cette structuration. Soient −→a , −→b et −→c les trois vecteurs, oriente´s dans les directions x, y et z
de l’espace carte´sien, qui de´finissent une maille cristalline. Selon x, le cristal est constitue´ de Nx
mailles, selon y de Ny et selon y de Nz mailles, si bien qu’une maille quelconque est caracte´rise´e
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par (nx, ny, nz) ∈ [1, Nx]× [1, Ny]× [1, Nz]. Dans la maille cristalline place´e a` l’origine du repe`re
carte´sien, la position d’un atome est de´crite par −→r j . De la sorte, −→R j = −→r j+nx−→a +ny−→b +nz−→c
































































Les trois derniers quotients qui constituent la fonction d’interfe´rence, sont, dans le cas du








ou` h, k et l sont des entiers quelconques. Ces trois conditions, appele´es conditions de diffraction,
de´finissent des points dans l’espace des
−→
Q pour lesquels des interfe´rences contructives peuvent
se produire. Partout ailleurs, les interfe´rences sont destructives, et l’intensite´ mesure´e est nulle.
Pour de´crire la position des points de´finis par l’e´quation (2.36) dans l’espace des
−→
Q , il est
































est e´quivalent aux conditions de diffraction (e´quation (2.36)). Cette formulation souligne que
l’intensite´ diffracte´e est non nulle en des points formant un re´seau pe´riodique dans l’espace
des vecteurs de diffusion
−→
Q . Les vecteurs −→a ∗, −→b ∗ et −→c ∗ de´finissent le re´seau re´ciproque. Ses
points sont appele´s nœuds et sont repe´re´s par leurs coordonne´es (h, k, l). Compte tenu de la
de´finition du facteur de diffusion atomique comme transforme´e de Fourier de la distribution
e´lectronique, et de la de´finition de l’intensite´ diffuse´e comme somme des contributions de chaque
atome (e´quation (2.31)), le re´seau re´ciproque peut eˆtre vu comme la transforme´e de Fourier de
la densite´ e´lectronique du cristal.
Pour de´duire les conditions de diffraction, une approche particulie`rement simple due a` W.
L. Bragg est souvent utilise´e. Il s’agit de rechercher les conditions d’interfe´rences constructives,
appele´es re´flexions de Bragg, entre les ondes de photons re´fle´chies par des plans atomiques.
Le cristal est vu comme un empilement re´gulier de plans atomiques, paralle`les, appele´s plans
re´ticulaires. Ce sont les distances entre plans re´ticulaires, ou distances interre´ticulaires, qui sont
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Fig. 2.7 : Vecteurs de Bravais et plans 〈112¯0〉 e´quivalents.
accessibles expe´rimentalement. Elles sont relie´es aux indices de Miller (hkl) et aux parame`tres
de la maille cristalline conside´re´e. On montre que les vecteurs
−→
Qhkl du re´seau re´ciproque sont
normaux aux plans re´ticulaires (hkl), d’ou` une construction ge´ome´trique simple pour les plans
(hkl) (figure 2.8). En outre, la distance interre´ticulaire s’exprime [Kittel 70]
dhkl = 2pi/‖−→Qhkl‖ (2.39)
En prenant la norme de l’e´quation (2.38), et en remarquant que ‖−→Q‖ = Q = 4pisin (θ) /λ, λ
e´tant la longueur d’onde des photons X, il vient
2dhklsin (θ) = λ (2.40)
qui est la loi de Bragg pour la re´flexion (hkl), c’est a` dire pour la re´flexion par les plans (hkl).
La notation de Miller a` trois indices h, k et l, correspondant chacun a` un vecteur de la maille
du re´seau re´ciproque, permet dans le cas de la syme´trie cubique de de´duire par simple permu-
tation des trois indices les plans e´quivalents {hkl}, caracte´rise´s par une distance interre´ticulaire
identique, et les re´flexions e´quivalentes 〈hkl〉 associe´es a` ces plans. Pour la syme´trie hexagonale,
cette simple permutation ne suffit pas a` de´crire l’ensemble des re´flexions et plans e´quivalents.
Ce proble`me est contourne´ en adoptant la notation de Bravais, a` quatre indices, qui repe`re la
position des atomes selon quatre vecteurs −→a 1 = −→a , −→a 2 = −→b , −→a 3 et −→c . −→a 1 = −→a , −→a 2 = −→b et−→a 3 sont dans le meˆme plan et −→a 1 +−→a 2 +−→a 3 = −→0 (figure 2.7), si bien que le troisie`me indice
est l’oppose´ de la somme des deux premiers.
2.2.2.2 Facteur de structure
L’influence du premier des termes de l’e´quation 2.35 n’a pas encore e´te´ discute´e. Il s’agit
d’une inte´grale sur l’ensemble de la maille cristalline, qui de´pend du nombre d’atomes, de la
densite´ e´lectronique, ainsi que de la position des atomes dans la maille. Il n’est utile d’e´valuer




Qhkl est ve´rife´e, puisque sinon les
trois derniers termes de l’e´quation (2.35) sont nuls.
−→
Qhkl est un vecteur du re´seau re´ciproque
qui s’exprime h−→a ∗ + k−→b ∗ + l−→c ∗. La position des atomes dans la maille, −→r j est un vecteur du
re´seau direct xj−→a +yj−→b +zj−→c . Le premier terme de l’e´quation (2.35) s’e´crit donc, en condition
de diffraction






























Fig. 2.8 : Structure wurtzite pour GaN. Le Ga et N occupent des sous-re´seaux hexagonaux. Le plan
(303¯0) coupe les axes −→a , −→b et −→c en a/3, b/0 =∞ et c/0 =∞ respectivement.
F est appele´ facteur de structure et rassemble les informations sur la structure cristalline.






Dans cette expression, les facteurs de diffusion atomique de´pendent de la re´flexion (hkl)
choisie. Pour une structure cristallographique donne´e (fj , xj , yj , zj donne´s), F et donc l’intensite´
sont a priori diffe´rents d’une re´flexion a` une autre. Pour une re´flexion donne´e, deux structures
cristallographiques diffe´rentes donneront lieu a` des intensite´s a priori diffe´rentes.
2.2.2.3 Exemple de la structure wurtzite
La figure 2.8 montre une maille de la structure wurtzite, de groupe d’espace P63mc. C’est la
structure cristallographique la plus stable pour les nitrures d’e´le´ments III. Chaque type d’atome
occupe un sous-re´seau hexagonal, les deux re´seaux e´tant se´pare´s de 3/8 dans la direction [0001].
L’un des types d’atomes (Ga, Al) occupe les sites cristallographiques : (0, 0, 0) et (1/3, 2/3, 0).
L’azote occupe (0, 0, 3/8) et (1/3, 2/3, 3/8). Les vecteurs de base −→a et −→b du re´seau direct





re´ciproque forment un angle de 60◦. Le plan re´ticulaire (303¯0), ou (303¯0) en notation de Bravais,
est perpendiculaire a` la direction [100].
La distance interre´ticulaire pour une famille de plans (hkl) se calcule d’apre`s l’e´quation









En particulier, d300 = a/
√
12.









Chapitre 2. Diffusion et diffraction des rayons X
h k l θ F 2hkl
1 -1 0 12,5903 497,3490
1 -2 0 22,1819 915,3505
2 -2 0 25,8461 165,8113
2 -2 1 28,3701 198,1296
3 -1 0 35,2197 70,4472
3 0 0 40,8387 168,1974
3 0 2 49,0545 47,8454
Tab. 2.1 : Quelques re´flexions pour GaN wurtzite, a` 10, 4 keV, leurs angles de diffusion et leurs intensite´s.
Cette expression permet d’interpre´ter l’intensite´ relative des diffe´rentes re´flexions (hkl), et pre´-
voit que l’intensite´ peut s’annuler, comme c’est le cas par exemple pour la re´flexion (21¯1). Le
tableau 2.1 liste quelques re´flexions et leurs intensite´s relatives, pour GaN dans la structure
wurtzite, calcule´es avec le programme Fox [Favre-Nicolin 02].
2.2.3 Diffraction par un cristal re´el
Le cristal parfait est un mode`le simple (e´quation (2.35)). Il permet d’introduire les notions de
condition de diffraction, de re´seau re´ciproque, de facteur de structure... Il pre´voit que les nœuds
du re´seau re´ciproque sont des points, ce qui n’est ge´ne´ralement pas observe´ expe´rimentalement.
Le cristal re´el se distingue du cristal parfait par sa taille finie, par la pre´sence de de´fauts, de
champs de de´formations, de de´sorientations, de vibrations des atomes. Ces e´carts a` l’ide´alite´ se
manifestent de fac¸on ge´ne´rale par un e´largissement des pics, et parfois par un recouvrement des
pics.
2.2.3.1 Effet de taille
Le premier des e´carts au mode`le du cristal parfait concerne la taille finie du cristal, ou
des domaines cristallins conside´re´s. Cet effet intervient de fac¸on non ne´gligeable lorsque les
dimensions du cristal approchent les 100 nm, comme c’est souvent le cas avec des nanostructures.
Si le cristal reste de´nue´ de de´fauts, l’e´quation (2.35) reste valable.
La figure 2.9 montre la fonction x 7→ sin2rx/sin2x pour diffe´rentes valeurs de r. Elle montre
un pic principal en x = 0 [pi], et des pics secondaires. Lorsque r diminue, la hauteur du pic
principal diminue rapidement comme r2, alors que la hauteur des pics secondaires augmente.
Conjointement, la largeur des diffe´rents pics augmente. Les trois derniers termes de 2.9 suivent
la meˆme e´volution avec Nx, Ny et Nz, si bien que lorsque la taille du cristal diminue :
– l’intensite´ des nœuds du re´seau re´ciproque diminue,
– les nœuds du re´seau re´ciproque s’e´tendent spatialement,
– les pics secondaires voient leur hauteur augmenter.
Ces pre´dictions sont observe´es expe´rimentalement (voir par exemple [Kegel 01, Malachias 03]).
Lorsqu’une des dimensions du cristal est re´duite, comme c’est le cas pour un puits quantique
ou une surface, les nœuds du re´seau re´ciproque sont allonge´s selon la direction de dimension
re´duite. De meˆme, lorsque deux ou trois dimensions sont re´duites, comme c’est le cas respecti-
vement pour des fils et des boˆıtes quantiques. De fac¸on plus ge´ne´rale, la forme des nœuds du
re´seau re´ciproque est la transforme´e de Fourier de la forme du cristal.
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Fig. 2.9 : Fonction x 7→ sin2rx/sin2x pour diffe´rentes valeurs de r. La fonction est paire et pi-pe´riodique.
L’e´largissement des pics de diffraction duˆ seulement a` la taille finie d’un cristal peut eˆtre
quantifie´ en assimilant les pics principaux de la fonction x 7→ sin2rx/sin2x a` des gaussiennes
par exemple. Pour un cristal paralle´le´pipe´dique, dans une direction de l’espace re´ciproque corres-
pondant a` une dimension finie du cristal dans l’espace direct, l’e´tendue des nœuds est caracte´rise´e





ou` L est la taille finie du cristal et K une constante,voisine de l’unite´, qui de´pend de la fonction
choisie pour repoduire le profil de x 7→ sin2rx/sin2x. Historiquement, cette relation a e´te´ expri-
me´e sous la forme d’un e´largissement angulaire des pics mesure´s en diffraction de poudres, par
P. Scherrer. Une approche plus ge´ne´rale de l’effet de taille a e´te´ de´veloppe´e par A. R. Stokes et
A. J. C. Wilson (voir par exemple [James 62, Warren 90]) pour calculer l’e´largissement des pics
de diffraction selon une direction quelconque, pour un cristal de forme quelconque.
Envisageons un mate´riau sous la forme d’un puits quantique de 10 nm, le nœud correspondant
s’e´tend, par effet de taille, sur 0,63 nm−1 d’apre`s l’e´quation (2.45).
2.2.3.2 De´formations dans le cristal
Des de´formations peuvent apparaˆıtre dans un cristal sous l’effet de contraintes (voir section
1.2.3), par exemple lorsqu’un cristal est de´pose´ en he´te´roe´pitaxie sur un autre. Dans ce cas,
comme dans d’autres, les mate´riaux tendent a` relaxer la contrainte a` laquelle ils sont soumis,
ce qui donne lieu a` des champs de de´formations. Cette situation peut eˆtre de´crite comme une
distribution de distances interre´ticulaires ∆dhkl, autour d’une valeur moyenne dhkl. La loi de
Bragg s’e´crit sous une forme e´quivalente Q = ‖−→Q‖ = 2pi/dhkl, en diffe´renciant cette expression,





Il s’agit donc d’un effet qui, contrairement a` l’effet de taille, augmente avec l’ordre de la re´flexion
choisi. Cette expression convient pour des distributions gaussiennes des distances interre´ticu-
laires. Pour d’autres distributions, l’approche probabiliste de A. R. Stokes et A. J. C. Wilson
permet de calculer l’e´largissement [Stokes 44].
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Pour une de´formation selon −→c gaussienne de 2% dans un mate´riau (de maille cubique,
hexagonale...) de parame`tre de maille 0,5 nm selon −→c , pour la re´flexion (100), ∆Qde´f = 0,04
nm−1 ; pour la (200), ∆Qde´f = 0,08 nm−1.
2.2.3.3 De´sorientations
Un cristal re´el est habituellement une assemble´e de domaines cristallins, ou cristallites.
L’orientation cristalline peut varier d’un cristallite a` l’autre. La mosa¨ıcite´ M mesure la de´so-
rientation relative moyenne des diffe´rents cristallites. Les pics de diffraction sont e´largis de
∆Qde´s = QM (2.47)
2.2.3.4 Agitation thermique
L’exemple de l’agitation thermique permet d’introduire une de´marche assez ge´ne´rale pour
exprimer l’intensite´ dans le cas ou` les positions des atomes s’e´cartent de celles d’un cristal
parfait. Mis a` part a` 0K, les atomes d’un solide vibrent, avec une amplitude qui augmente avec
la tempe´rature. Cet effet et son incidence sur l’intensite´ diffracte´e sont tout particulie`rement
de´taille´s par R. W. James [James 62], et repris par d’autres auteurs (voir par exemple [Warren 90,
Guinier 94]). Pour un cristal par ailleurs parfait, si l’on suppose que la position
−→
R j d’un atome est
modifie´e de
−→


























La pe´riode des agitations est nettement plus petite que la dure´e de la mesure, et bien plus grande
que la dure´e de l’interaction avec les rayons X, si bien qu’un de´tecteur mesure une moyenne dans



























En conside´rant que les de´placements conside´re´s sont petits (∼ 0,01 nm) devant l’inverse de
la norme du vecteur de diffusion des rayons X (> 0,1 nm), un de´veloppement limite´ permet


































puisque les termes impairs de l’e´quation (2.50) sont a` valeur moyenne nulle. En de´finissant les
projections δj,Q et δm,Q, selon la direction de
−→




δm, et en de´veloppant
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Le premier terme est similaire a` l’intensite´ diffracte´e par un cristal parfait pour lequel le
pouvoir diffusant de chaque atome j serait diminue´ de e−Q
2〈δ2j,Q〉/2. Il est donc responsable de
pics de diffraction, dont la hauteur est diminue´ par rapport au cristal parfait, alors que la largeur
n’est pas affecte´e. DW = e−Q
2〈δ2j,Q〉/2 est appele´ facteur de Debye-Waller, sa de´pendance en Q







nulle si les atomes j et m sont suffisamment loin l’un de l’autre pour que leurs de´placements
respectifs soient de´corre´le´s. Les termes de la somme sur j et m sont donc significatifs seulement
pour quelques valeurs de j et m. S’il n’y a pas de corre´lations entre entre les positions atomiques,
l’intensite´ associe´e ne pre´sente pas de structuration comme dans le cas du cristal parfait. Elle
est diffuse, et elle caracte´rise le phe´nome`ne de diffusion diffuse. La diffusion diffuse se structure
progressivement lorsque des corre´lations spatiales entre les positions des atomes apparaissent.
Les structurations correspondantes renseignent sur l’ordre a` courte distance [Krivoglaz 95].
2.2.3.5 De´fauts
Dans le cas ge´ne´ral, un cristal comprend un certain nombre de de´fauts, tels que de´fauts de
substitution, fautes d’empilement, dislocations... La pre´sence de ces de´fauts cre´e des de´forma-
tions, des domaines cristallins, affecte les positions ainsi que la nature des atomes en comparaison
du re´seau parfait (voir figure 2.6), et ne´cessite une description statistique du cristal. Dans de
nombreux cas, une approche analogue a` celle utilise´e pour de´crire l’agitation thermique dans la
section pre´ce´dente permet d’expliciter l’intensite´. Par rapport au cristal parfait, les pics de dif-
fraction du cristal moyen sont e´ventuellement de´place´s, leur hauteur et leur largeur modifie´es. Ils


















ou` le premier terme correspond au re´seau moyen associe´ au crital. L’intensite´ correspondante
a une largeur et une hauteur finies, en raison des effets, de taille, de contrainte, de de´sorientation,
de tempe´rature, discute´s pre´ce´demment. Le second terme rend compte de la diffusion diffuse
qui renseigne sur les e´carts de la structure cristallographique re´elle par rapport a` la structure
cristallographique moyenne [Krivoglaz 95]
2.2.3.6 Re´solution expe´rimentale
La taille des fentes, la taille de l’e´chantillon, la largeur spectrale du faisceau, la focalisation du
faisceau... sont autant de parame`tres qui limitent la re´solution de la mesure. Inde´pendamment
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Fig. 2.10 : (a) Spectre de diffraction anomale mesure´ en incidence et sortie rasante au voisinage de la
re´flexion (303¯0) en h = 2, 9, k = l = 0, au voisinage du seuil K de Ga, pour un e´chantillon de
boˆıtes quantiques de GaN. Le profil lisse du spectre a e´te´ de´cale´ pour plus de clarte´. (b) Spectre
de diffraction anomale mesure´ au voisinage de la re´flexion (442) en l = 1, 8, h = k = 3, 98
au voisinage du seuil K de As en incidence rasante, pour un e´chantillon de fils quantiques de
InAs.
des de´fauts, de´formations, de´sorientations dans le cristal, de la taille du cristal, les pics de
diffraction mesure´s posse`dent une largeur non nulle pour des raisons purement instrumentales.
L’intensite´ mesure´e est convolue´e par une fonction de re´solution expe´rimentale qui inclue tous
les effets instrumentaux [Pietsch 04].
2.3 Diffraction anomale
2.3.1 Variations de l’intensite´ diffracte´e avec l’e´nergie
La figure 2.10(a) repre´sente l’intensite´ diffracte´e en un point fixe de l’espace re´ciproque, au
voisinage de la re´flexion (303¯0) de GaN, en h = 2, 9, k = l = 0, par des boˆıtes quantiques
de GaN recouvertes de 10 MC d’AlN, en fonction de l’e´nergie des rayons X autour du seuil
d’absorption K du Ga (10,367 keV), pour un angle d’incidence rasant αi = 0, 3◦. Un tel spectre
est appele´ spectre de diffraction anomale. La composante re´gulie`re de sa de´pendance en e´nergie
(profil lisse), est de´termine´e par celle du facteur de structure d’une maille, et en particulier par
celle des corrections anomales aux facteurs de diffusion atomique (f ′ et f ′′). Pour interpre´ter
les structurations de l’intensite´ diffracte´e (structure fine) apre`s le seuil d’absorption, il faut
conside´rer les contributions oscillantes qui sont syste´matiquement pre´sentes dans f ′ et f ′′ pour
des atomes dans un solide. En vertu du principe de causalite´, dans un solide f0 + f ′ et f ′′ sont
transforme´e de Kramers-Kronig l’une de l’autre [Stragier 93], de la meˆme manie`re que pour un
atome isole´ (section 2.1.3.4). f ′′ est mesure´e par tout processus lie´ a` l’absorption, la fluorescence
par exemple, et f ′ est obtenue par transforme´e de Kramers-Kronig [Cross 98]. La figure 2.11
montre les corrections anomale pour le Ga dans des boˆıtes quantiques GaN recouvertes par de
l’AlN, de´duites de mesures d’absorption.
La figure 2.10(b) montre un spectre de diffraction anomale enregistre´ sur un e´chantillon de
fils quantiques InAs recouverts de 10 nm d’InP, sur un substrat InP, au voisinage de la re´flexion
(442), pour l = 1, 8, h = k = 3, 98, au voisinage du seuil K de As (11,867 keV). Les diffe´rences
de profils entre les figures 2.10 (a) et (b) refle`tent la varie´te´ des spectres de diffraction anomale,
en fonction de la structure cristallographique du mate´riau et du point dans l’espace re´ciproque.
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Fig. 2.11 : Corrections anomales pour Ga, de´duites de mesures d’absorption sur un plan de boˆıtes
quantiques GaN/AlN.
L’analyse du profil du seuil renseigne sur l’ordre a` grande distance, c’est a` dire les parame`tres
structuraux moyens de la re´gion du cristal se´lectionne´e par la diffraction. L’e´tude de la partie
oscillante renferme quant a` elle des informations sur l’ordre atomique local autour de l’atome
re´sonant. Les deux techniques que nous pre´sentons par la suite, la diffraction anomale multi-
longueurs d’onde et l’e´tude des oscillations au dela` du seuil (structure fine), permettent d’affiner
respectivement et se´pare´ment le profil du seuil et les oscillations, comme nous le de´taillerons
dans les sections 2.3.2 et 2.3.3, et d’obtenir les informations structurales correspondantes.
2.3.1.1 Exigences expe´rimentales
La mesure des oscillations permet, par les me´thodes pre´sente´es plus bas, de de´crire l’environ-
nement local d’un atome (l’atome re´sonant), en inte´grant les premiers, seconds, voire troise`mes
voisins. Pour atteindre ce degre´ de pre´cision et re´soudre les structures les plus fines, il faut
pouvoir enregistrer les oscillations sur plusieurs centaines d’eV, avec une re´solution typique-
ment e´gale a` 1 eV [Renevier 03, Cross 96]. Par ailleurs, quelques centaines d’eV apre`s le seuil,
l’amplitude des oscillations de´passe a` peine quelques 1 % de l’amplitude du seuil. Pour assurer
un rapport signal sur bruit au moins 10 fois plus faible, des temps comptage importants sont
ne´cessaires, ce qui suppose une stabilite´ du faisceau a` l’e´chelle de plusieurs heures dans certains
cas.
Les oscillations sont mesure´es en condition de diffraction, en un point de l’espace re´ciproque.
L’angle de Bragg doit donc eˆtre ajuste´ en fonction de l’e´nergie, en tournant du meˆme angle le bras
de´tecteur et le faisceau de rayons X. Les pics de Bragg fins (substrats, couches e´paisses), dont
la largeur approche les re´solutions angulaires du diffractome`tre, posent proble`me. La mesure de
tels pics n’est pas reproductible, meˆme a` e´nergie fixe. Les variations d’intensite´ observe´es d’une
e´nergie a` l’autre ne proviennent donc pas d’un effet anomal ou de structure fine, mais d’un effet
de re´solution.
Une expe´rience de diffraction explore avec pre´cision l’espace re´ciproque, ce qui ne´cessite de
controˆler l’orientation angulaire de l’e´chantillon par rapport au faisceau incident, et vice versa
[Cross 96]. Pour la diffraction anomale, ce controˆle doit eˆtre effectif sur pre`s de 1 keV.
Les qualite´s de l’optique qui focalise le faisceau de rayons X sur l’e´chantillon sont primor-
diales. Ces qualite´s seront appre´hende´es plus en de´tails par un expose´ des proce´dures de mesure
de la diffraction anomale, au cours de la troisie`me partie de ce manuscrit.
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2.3.1.2 Corrections a` l’intensite´ diffracte´e
Il est ne´cessaire de distinguer les variations de l’intensite´ diffracte´e dues a` une effet ano-
mal ou de structure fine de celles uniquement instrumentales. Pour cette raison des corrections
sont souvent ne´cessaires. Les effets de´taille´s ci-apre`s sont commune´ment rencontre´s dans des
expe´riences de diffraction. Ils prennent une importance particulie`re lors de mesures anomales.
Correction de Lorentz Pour parcourir le re´seau re´ciproque, l’e´chantillon et le de´tecteur sont mis
en rotation par les cercles d’un diffractome`tre, qui ont des vitesses de rotation constantes. La
vitesse a laquelle les points du re´seau re´ciproque interceptent la sphe`re d’Ewald varie cepen-
dant en fonction de l’orientation relative des diffe´rents cercles du diffractome`tre, qui n’est pas
ne´cessairement la meˆme d’une re´gion du re´seau re´ciproque a` une autre [McIntyre 88]. Il faut
prendre en compte cet effet, en multipliant par une correction de Lorentz, L, l’intensite´ mesure´e
en diffe´rents points du re´seau re´ciproque, si l’on souhaite pouvoir comparer les intensite´s.



















est le taux de polarisation du faisceau incident de rayons X, E2σ et E
2
pi e´tant les composantes du
champ e´lectrique associe´ aux photons paralle`lement et perpendiculairement au plan de l’anneau
synchrotron. Sur un aimant de de´viation, ξ est plus grand que 95 %. ρ est l’angle entre (i) la
projection de la normale au plan de re´flexion sur un plan perpendiculaire au faisceau incident
et (ii) le plan de l’anneau synchrotron.
L’essentiel des re´sultats pre´sente´s dans ce manuscrit ont e´te´ obtenus sur un aimant de de´-
viation pour des re´flexions dans le plan de la surface, telles que (303¯0), avec une polarisation du
faisceau X perpendiculaire a` la surface de l’e´chantillon. L’angle ρ vaut alors 90◦. En conside´rant
que ξ ' 1, la correction de polarisation est P ' 1.
Efficacite´ du de´tecteur Sur l’e´tendue de la gamme d’e´nergie, une variation non ne´gligeable de
l’efficacite´ D du de´tecteur avec l’e´nergie est observe´e. Pour un photomultiplicateur ou photo-
diode, le comportement est bien repre´sente´ par une loi line´aire [Renevier 03]. Pour une chambre
a` ionisation une loi polynomiale est pre´fe´rable [Cross 96].
Autres corrections Le phe´nome`ne d’absorption ainsi que des effets de ge´ome´trie en incidence
rasante, de´crits dans la section 2.4, donnent lieu a` des corrections qui peuvent de´pendre de
l’e´nergie. Dans certaines conditions, la fluorescence de l’e´chantillon peut ne pas eˆtre ne´gligeable
devant l’intensite´ diffracte´e, et doit alors eˆtre soustraite.
2.3.2 Diffraction anomale multi-longueurs d’onde
L’expe´rience donne acce`s a` l’intensite´, c’est a` dire au carre´ du module du facteur de diffusion
ou du facteur de structure. Dans le cas ge´ne´ral, la phase qui renseigne sur l’arrangement atomique
de l’e´difice conside´re´, est donc perdue : c’est le proble`me de la phase. La de´termination de la
structure de mole´cules de plus en plus complexes, et de nos jours de macromole´cules biologiques,
a motive´ le de´veloppement de me´thodes permettant de contourner ce proble`me. Si pour de
petites mole´cules la comparaison de l’intensite´ diffracte´e mesure´e a` une intensite´ calcule´e selon
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un mode`le de structure peut suffir a` s’affranchir du proble`me de la phase, des me´thodes indirectes
s’imposent pour des structures plus complexes. L’utilisation de se´ries de Fourier pour interpre´ter
les cartes de Patterson [Patterson 34, James 62], permet de contourner l’inde´termination sur la
phase. Un de´termination directe de la phase est par ailleurs possible en mesurant les interfe´rences
a` trois ondes qui peuvent se produire en certains points de l’espace re´ciproque : l’amplitude
re´sultante de´pend de l’amplitude des ondes qui interfe`rent et de leurs diffe´rences de phases
[Hummer 86, Hummer 89]. Ces me´thodes reposent sur des mesures a` une longueur d’onde. Le
de´veloppement des sources de rayonnement synchrotron en termes de brillance a permis une
re´duction conside´rable des temps de mesure. Dans le meˆme temps, ces sources ont rendu possible
des mesures multi-longueurss d’onde, encore plus puissantes pour traiter le proble`me de la phase.
La technique dite de diffraction anomale multi-longueurs d’onde, est ainsi apparue dans les
anne´es 1980 (voir [Hendrickson 91] pour une revue). Elle repose sur la de´pendance en e´nergie
des facteurs de diffusion atomiques avec l’e´nergie, au voisinage des seuils d’absorption.
2.3.2.1 Traitement cine´matique de la diffraction anomale multi-longeur d’onde
Un faisceau de rayons X d’e´nergie ajustable est envoye´ sur un cristal constitue´ d’au moins
deux types d’atomes. L’e´nergie des photons est suppose´e proche du seuil d’absorption d’un des
d’atomes, et tre`s e´loigne´e des seuils d’absorption des autres. Le facteur de diffusion atomique,
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+ f ′0,N (E) + if
′′
0,N (E) (2.57)
Les facteurs de diffusion de Thomson ainsi que les corrections anomales sont suppose´s connus.
Les corrections anomales des atomes N sont dans le cas ge´ne´ral non ne´gligeables, mais ne varient
que faiblement loin des seuils d’absorption des atomes N . Des tables regroupent les facteurs de
diffusion de Thomson [Waasmaier 95] et les facteurs de corrections anomales [Sasaki 89]. Ces
termes sont en outre accessibles expe´rimentalement (voir section 2.1.3.4).
Selon un formalisme introduit par J. Karle en 1980 [Karle 80], trois facteurs de structure





















































= FN + FA = ‖FT ‖eiϕT (2.60)
FA regroupe la contribution de Thomson des atomes anomaux, FN la contribution des atomes
non anomaux. La figure 2.12 repre´sente dans le plan complexe les 6 inconnues ‖FA‖, ϕA, ‖FN‖,
ϕN , ‖FT ‖ et ϕT ainsi de´finies. Parmi ces 6 inconnues, seules 4 sont inde´pendantes puisque
FT = FA + FN .
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Fig. 2.12 : Construction dans le plan complexe des facteurs de structure et de leurs phases.
Dans la BA, le facteur de structure s’e´crit, en un point
−→
Q de l’espace re´ciproque, pour une


















) (f ′0,A (E) + if ′′0,A (E)) eiϕA (2.61)



















Q et en e´nergie ne figure pas explicitement dans cette expression. Ce sont
les termes f ′0,A et f
′′
0,A qui recouvrent la de´pendance en e´nergie alors que la de´pendance en
−→
Q
est contenue dans la diffusion de Thomson. La figure 2.13 montre l’amplitude relative des trois
termes de l’e´quation (2.62) pour une maille wurtzite GaN, pour la re´flexion (303¯0), au voisinage
du seuil K de Ga (A=Ga).
Lorsque le deuxie`me terme de l’e´quation (2.62) est ne´gligeable devant le troisie`me, ce qui est
le cas lorsque ‖FT ‖ est bien plus grand que ‖FA‖, la de´pendance en e´nergie de l’intensite´ peut
notamment suivre :
– les variations de f ′0,A si la re´flexion mesure´e est telle que ϕT − ϕA ' 0,
– les variations de f ′′0,A si la re´flexion mesure´e est telle que ϕT − ϕA ' pi/2.
Pour une re´flexion donne´e (
−→
Q fixe´), et connaissant les variations de f ′0,A et f
′′
0,A avec l’e´nergie, il
suffit a priori de trois mesures de l’intensite´ pour de´duire ∆ϕ = ϕT −ϕA, FT et FA. Il est alors
possible de de´duire ϕT − ϕN et FN , ainsi que ϕ0 − ϕA.
2.3.2.2 Choix des e´nergies
Rappelons que trois e´nergies – ou longueurs d’ondes, c’est e´quivalent – suffisent a priori
pour de´terminer les parame`tres structuraux qui apparaissent dans l’e´quation (2.62). Il convient
cependant d’exploiter au mieux l’effet anomal en choisissant convenablement les e´nergies de
travail [Phillips 80, Narayan 81]. Deux quantite´s, emprunte´es au monde de la re´solution des























Fig. 2.13 : Premier (1), deuxie`me (2) et troisie`me (3) termes de l’e´quation (2.62), et sommes de ces trois
termes (I), au voisinage du seuil K de Ga, pour une maille wurtzite GaN, pour la re´flexion
(303¯0).














diffe´rentes (par leur phase) mais




constituent une paire de Friedel. Les paires
de Bijvoet, qui sont des paires de re´flexions syme´triques selon le groupe d’espace du cristal
du cristal, pre´sentent la meˆme proprie´te´ que les paires de Friedel. En pre´sence des corrections
anomales, les deux re´flexions d’une paire de Friedel ou de Bijvoet n’ont plus la meˆme intensite´,













‖FT ‖‖FA‖sin (ϕT − ϕA) (2.63)
La diffe´rence de Bijvoet est optimale pour f ′′A maximum, ce qui se produit pour une e´nergie
choisie au maximum du seuil d’absorption.











Sa variation entre deux e´nergies E1 et E2, s’exprime d’apre`s l’e´quation (2.62 :










‖FT ‖‖FA‖cos (ϕT − ϕA)
(2.64)
Elle est maximum pour E1 prise au minimum de f ′A, c’est a` dire au seuil d’absorption, et E2
suffisamment loin du seuil (voir figure 2.11).
Nombre d’e´nergies Pour des cristaux biologiques l’utilisation de plus de quatre e´nergies n’est
ge´ne´ralement pas possible, en raison de temps d’exposition au faisceau X trop importants
responsables de de´gradation des mole´cules. La mesure simultane´e de nombreuses re´flexions
est en revanche routinie`re sur les cristaux biologiques, et l’interpre´tation des cartes de Pat-
terson combine´e a` la diffraction anomale a` trois ou quatre longueurs d’onde suffit pour re´-
soudre les structures. Cependant, des solutions en termes de diffraction anomale dispersive
[Arndt 82, Hodeau 95, Favre-Nicolin 99] ont e´te´ envisage´es pour mesurer simultane´ment un
grand nombre d’e´nergies et de re´flexions. Nombreux sont les mate´riaux qui contrairement aux
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Fig. 2.14 : Paire de Friedel. Le module des facteurs de structure diffe`re en pre´sence des corrections
anomales.
cristaux biologiques supportent des expositions prolonge´es sous faisceau de rayons X. En outre,
pour une partie d’entre eux, trop peu de re´flexions sont accessibles pour que la de´termination de
la structure par diffraction anomale soit fiable avec trois ou quatre e´nergies, meˆme bien choisies.
La proce´dure d’extraction des parame`tres structuraux ∆ϕ, FT et FA peut eˆtre ame´liore´e en af-
finant l’e´quation (2.62) avec l’intensite´ diffracte´e mesure´e pour un plus grand nombre d’e´nergie,
comme nous le verrons par la suite.
2.3.2.3 Extraction des parame`tres structuraux pour des nanosctructures
Comme nous le de´taillerons dans la partie 2.4, l’analyse des de´formations et de la morphologie
dans les nanostructures cristallines ne´cessite une ge´ome´trie en incidence rasante. Cette ge´ome´trie
rend de nombreuses re´flexions inaccessibles par l’expe´rience.
Pour la suite, on suppose connue uniquement la nature de la maille cristalline de la nano-
structure e´tudie´e. Pour le nitrure de gallium, la maille cristalline est de type wurtzite. Un jeu
d’intensite´s {Iexp,i}i=1..N est mesure´ a` N e´nergies en un point donne´ du re´seau re´ciproque. Les
parame`tres structuraux ∆ϕ, FT et FA sont affine´s en ajustant une intensite´ calcule´e Icalc (e´qua-
tion (2.62)) aux diffe´rentes Iexp (Ei) par la me´thode des moindres carre´s. Quelques parame`tres
supple´mentaires, notamment S et m explicite´s plus bas, doivent eˆtre ajoute´s dans l’expression
de l’intensite´, et sont eux aussi affine´s. C’est a` dire qu’on fait varier des valeurs de de´part pour











ou` Nin est le nombre de points de mesure inde´pendants, Nvar est le nombre de parame`tres
inde´pendants utilise´s dans l’affinement, et {σi}i=1..N sont les incertitudes qui entachent chaque
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mesure expe´rimentale de l’intensite´. Dans le cas qui nous inte´resse, ces incertitudes peuvent eˆtre
assimile´es a` l’amplitude du bruit de Poisson qui varie comme la racine carre´e du nombre de
photons de´tecte´s. L’affinement est a priori satisfaisant si χ2 ' 1. Cette condition est cepen-
dant rarement re´alise´e en pratique : on se contente habituellement de minimiser χ2, les e´carts
a` l’unite´ provenant d’erreurs syte´matiques, dans la mode´lisation ou la mesure, et/ou d’incerti-
tudes expe´rimentales trop importantes ou mal de´finies. Le calcul des incertitudes σxj sur les j





de χ2 relie directement, au voisinage du minimum ∂χ2/∂xj = 0 ou` la qua-
lite´ de l’affinement est la meilleure, les variations de la fonction de me´rite a` celle des parame`tres
j [Press 02]. Le crite`re habituellement retenu pour l’e´valuation des incertitudes envisage une
variation de une unite´ de χ2. Ce crite`re relatif n’a de sens que si χ2 ' 1, ce qui est rarement
le cas. Artificiellement, le facteur de me´rite peut cependant eˆtre normalise´ a` 1 en divisant les
incertitudes sur les points expe´rimentaux, {σi}i=1..N , par
√
χ2, sans refaire l’affinement (voir
le chapitre 5 de [Newville 98]). Les incertitudes σxj sont alors e´value´es en inversant la matrice
des de´rive´es secondes (en calculant 1/D, ou` 1 est l’augmentation de χ2 de une unite´), lorsque
cela est possible, c’est a` dire lorsque tous les parame`tres j influencent l’affinement (pour un
parame`tre sans influence, ∂2χ2/∂x2j = 0 et D n’est pas inversable). La matrice ainsi obtenue est
la matrice de variance-covariance, V . Elle a autant de lignes et de colonnes que de parame`tres a`
affiner. Ses e´le´ments diagonaux Vjj sont les incertitudes propres σxj sur chacun des parame`tre de
l’affinement, et ses e´le´ments non diagonaux Vjk repre´sentent les corre´lations entre les diffe´rents
parame`tres xj .
Dans ce manuscrit nous pre´senterons l’analyse de deux types d’expe´riences de diffraction
anomale multi-longueurss d’onde :
– en un point
−→
Q donne´ du re´seau re´ciproque et pour un grand nombre d’e´nergie. La technique
permet de mesurer les structures fines de la diffraction anomale (Diffraction Anomalous
Fine Structure, DAFS).
– en se de´plac¸ant dans le re´seau re´ciproque, et pour chaque valeur de
−→
Q en mesurant plu-
sieurs e´nergies. La technique porte le nom de diffraction anomale multi-longueurss d’onde
(Multiwavelength Anomalous Diffraction, MAD).
Le premier type d’expe´rience permet une grande pre´cision sur la de´termination des parame`tres
structuraux. Dans le second cas, le choix de quelques e´nergies de´crivant au mieux les variations
de f ′0,Ga et de f
′′
0,Ga avec l’e´nergie permet d’optimiser les temps de comptage, tout en limitant les
incertitudes sur la de´termination des parame`tres structuraux. Ainsi, l’extraction des parame`tres
structuraux en diffe´rents points de l’espace re´ciproque est envisageable.
Dans la partie suivante nous affinons par la me´thode des moindres carre´s cinq parame`tres
pour ajuster une intensite´ calcule´e, Icalc, aux valeurs expe´rimentales, Iexp. Le mode`le prend
en compte l’efficacite´ du de´tecteur suppose´e line´aire D = m (E − E0) + 1 et la variation avec
l’e´nergie de l’intensite´ selon l’e´quation (2.62). Il n’est pas ne´cessaire de prendre en compte la
correction de Lorentz, puisque seule une re´flexion est envisage´e. Remarquons que pour une
re´flexion (303¯0) dans le plan de la surface d’un e´chantillon, et dans le cas ou` la polarisation
des rayons X est perpendiculaire a` la surface des e´chantillons, la correction de polarisation est
une constante e´gale a` l’unite´. Apre`s correction de la fluorescence de l’e´chantillon, et en e´crivant
l’e´quation (2.62) sous une forme plus condense´e,
Icalc ' S (m (E − E0) + 1)
((
cos∆ϕ+ βf ′A
)2 + (sin∆ϕ+ βf ′′A)2) (2.66)
ou` β = ‖FA‖f0,A‖FT ‖ et S inclue ‖FT ‖2 un facteur d’e´chelle, L, P et f0,A‖FA‖ suppose´s constants
en fonction de l’e´nergie. Les cinq parame`tres a` ajuster sont β, ∆ϕ, m, S et E0, ou de fac¸on
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Fig. 2.15 : Intensite´ diffracte´e normalise´ Iexp, mesure´e en incidence (αi = 0, 3◦) et sortie rasante, autour
du seuil K du Ga, pour la re´flexion (303¯0) d’ˆılots de GaN recouverts de 10 MC d’AlN, et
intensite´ affine´e par moindres carre´s Icalc (e´quation (2.66)). Pour plus de visibilite´, Icalc est
de´cale´e verticalement.
alternative, FT , FA, ∆ϕ, m, E0 et un facteur d’e´chelle.
2.3.2.4 Qualite´ des extractions
Les trois paragraphes suivant de´taillent l’influence de diffe´rents facteurs sur la fiabilite´ et
l’incertitude dans la de´termination de β et ∆ϕ, les parame`tres structuraux. Concernant m, H.
Renevier et al [Renevier 03] pre´conisent que l’intensite´ soit mesure´e quelques centaines d’eV au
dela` du seuil, afin de limiter la corre´lation entre m et ∆ϕ. Pour les besoins de la de´monstration,
nous prendrons un spectre expe´rimental Iexp mesure´ au voisinage du seuil K d’absorption de
Ga pour un plan de boˆıtes quantiques de GaN de type wurtzite de´pose´es sur un substrat d’AlN,
et recouvertes par 10 MC d’AlN. La mesure est faite au voisinage de la re´flexion (303¯0), pour
h ' 2, 9 ou` le signal de fluorescence est ne´gligeable. La figure 2.15 montre l’intensite´ diffracte´e,
normalise´e au flux incident, mesure´e dans ces conditions, et un affinement. Remarquons que
l’intensite´ diffracte´e au voisinage de (303¯0) a une variation proche de f ′Ga (voir figure 2.11). Le
meilleur affinement donne β = 0.0553± 0.0004 u.e.−1 et ∆ϕ = −0.0712± 0.0041 rad.
Choix des e´nergies L’effet du nombre N d’e´nergies choisies, re´gulie`rement espace´es sur une
gamme de 700 eV, sur la de´termination de β et ∆ϕ, est repre´sente´ sur la figure 2.16. La di-
minution de N (ou l’augmentation du pas) s’accompagne d’une augmentation des incertitudes
et d’une de´rive de β et ∆ϕ. Cette de´rive exce`de les incertitudes pour ∆ϕ.
L’effet de l’e´tendue de la gamme ∆E en e´nergie est repre´sente´ sur la figure 2.17. La limite
infe´rieure de ∆E a une influence notable a partir d’une centaine d’eV avant le seuil. Pour la
limite supe´rieure de ∆E, les e´carts observe´s au dela` de 10.8 keV, qui correspondent a` des affi-
nements de moins bonne qualite´ (χ2 plus importants) sugge`rent des limitations expe´rimentales,
probablement dues a` la qualite´ des re´glages optiques pour ces e´nergies. Jusqu’a` une centaine
d’eV apre`s le seuil, les valeurs de β et ∆ϕ semblent fiables, en de´pit d’une pre´cision moindre.
Lorsque le nombre d’e´nergies utilise´ devient petit, typiquement de l’ordre de la dizaine sur
200 eV, un soin tout particulier doit eˆtre porte´ au choix des e´nergies. La figure 2.18 montre un
































Fig. 2.16 : β et ∆ϕ et leurs incertitudes, de´termine´s par la me´thode des moindres carre´s, en fonction du
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Fig. 2.17 : β et ∆ϕ et leurs incertitudes en fonction de l’e´tendue de la gamme en e´nergie mesure´e.
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Fig. 2.18 : Intensite´ diffracte´e normalise´e en fonction de l’e´nergie, et exemple de choix judicieux d’e´nergies
(cercles)
et qui de´crive au mieux les variations de f ′Ga et f
′′
Ga. L’affinement avec ce choix d’e´nergie donne
β = 0.0543± 0.0031 u.e.−1 et ∆ϕ = −0.168± 0.056 rad et pre´sente une fiabilite´ optimale. Pour
comparaison avec 700 e´nergies sur 700 eV, β = 0.0553±0.0004 u.e.−1 et ∆ϕ = −0.0712±0.0041
rad. On note le bon accord pour les valeurs de β et l’e´cart non ne´gligeable entre les valeurs de
∆ϕ.
Dans tous les cas, β a des variations infe´rieures a` 10 %. Avec une large gamme en e´nergie et
un grand nombre de points, la de´termination de β est plus pre´cise que le pourcent. En revanche,
∆ϕ varie beaucoup, mais reste autour de valeurs faibles, infe´rieures a` 10◦, comme on l’attend
pour la re´flexion (303¯0) de la structure cristallographique wurtzite de GaN et AlN.
Qualite´ de la calibration en e´nergie Pour un affinement de bonne qualite´, la position du seuil de
l’intensite´ diffracte´e doit eˆtre calibre´e par rapport a` celle des seuils de f ′Ga et f
′′
Ga. La figure 2.19
montre l’effet d’une de´calibration en e´nergie, c’est a` dire d’une translation de l’intensite´ diffracte´e
selon l’axe des e´nergies. Une variation de moins de 0,5 eV a des effets notables sur la qualite´
de l’affinement, comme le montre la dispersion des valeurs de χ2. Les variations pour β restent
cependant faibles, de l’ordre de 2 %. ∆ϕ a de plus fortes variations sont plus conse´quentes, mais
garde des valeurs faibles.
Qualite´ de la mesure de l’intensite´ diffracte´e et des corrections anomales La statistique de la mesure
de Iexp, f ′Ga et f
′′
Ga peut eˆtre –artificiellement– affecte´e par l’ajout d’un bruit uniforme. La figure
2.20 re´sume l’influence de ce bruit sur les incertitudes et la fiabilite´ des valeurs de β et ∆ϕ
affine´es. Les incertitudes sur β et ∆ϕ augmentent rapidement avec le bruit sur Iexp. La fiabilite´
de β de´pendant clairement du bruit sur f ′Ga et f
′′
Ga : une variation de 10 % pour β est observe´e
pour un bruit de 10 %.
2.3.2.5 Extraction des parame`tres structuraux avec NanoMAD
Le code NanoMAD, e´crit en langage C++, est de´veloppe´ par V. Favre-Nicolin. Il permet un
ajustement par la me´thode des moindres carre´s de l’e´quation (2.66) pour m = 0. Typiquement,
l’affinement est mene´ avec une dizaine d’e´nergie choisies judicieusement (section 2.3.2.4) sur une
gamme de 100 eV avant et apre`s le seuil. Sur cette gamme d’e´nergie, l’influence de la re´ponse
du de´tecteur est ne´glige´e, ce qui justifie m ' 0.
NanoMAD extrait sans hypothe`se structurale ‖FT ‖, ‖FA‖ et ϕT − ϕA en tout point h, k, l
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Chapitre 2. Diffusion et diffraction des rayons X
du re´seau re´ciproque choisis par l’utilisateur, la fluorescence peut eˆtre e´value´e, puis soustraite a`
tous les points.
En fonction des valeurs de de´part des parame`tres structuraux a` affiner, l’ajustement peut
converger vers diffe´rents minima locaux dans l’espace des parame`tres structuraux. Le minimum
pertinent est le minimum absolu. Pour l’obtenir il faut des valeurs de de´part suffisamment
proches. Pour ce faire, le parame`tre de me´rite χ2 est e´value´ en chacun des points d’une grille
a` trois dimensions (‖FT ‖, ‖FA‖,∆ϕ). Pour ∆ϕ, la grille s’e´tend sur 360◦ par pas de 15◦. Pour
‖FT ‖ et ‖FA‖, la grille s’e´tend de 0 a` dix fois la racine carre´e de la moyenne –sur les ∼ 10
e´nergies mesure´es– de l’intensite´ diffracte´e, avec 50 points. Le point de la grille ou` χ2 est le plus
faible est, si la grille est suffisamment serre´e, le plus proche du minimum absolu.
Un fois ‖FT ‖, ‖FA‖ et ϕT−ϕA extraits, ‖FN‖ et ϕT−ϕN sont de´duits d’apre`s FN = FT−FA.
Les erreurs sur ‖FT ‖, ‖FA‖ et ϕT − ϕA sont propage´es sur celle de ‖FN‖ et ϕT − ϕN .
2.3.3 Structures fines en condition de diffraction
Des oscillations de structure fine sont mesure´es pour la premie`re fois, en conditions d’absorp-
tion (Extended X-ray Absorption Fine Structure, EXAFS), en 1920, par H. Fricke [Fricke 20] et
G. Hertz. Cinquante ans suivent pendant lesquelles une interpre´tation construite sur l’analyse
de l’ordre local autour de l’atome absorbeur fait son chemin, et de´bouche finalement sur un
formalisme a` base de transforme´e de Fourier du signal EXAFS [Sayers 71]. Au de´but des anne´es
1970, l’EXAFS devient une spectroscopie quantitative pour l’analyse de l’environnement local
d’un atome absorbeur. Avec l’ave`nement des sources de rayonnement synchrotron et leur spectre
intense et continu en e´nergie, les temps de comptage sont conside´rablement re´duits et l’e´tude
d’e´chantillons tre`s dilue´s devient possible. L’EXAFS permet de doser de tre`s faibles quantite´s
d’absorbeurs, et de de´terminer les distances interatomiques avec une pre´cision de 0,001 a` 0,0001
nm [Aksenov 01], selon les circonstances. Avec des mesures relatives, des pre´cisions records de
l’ordre du femtome`tre ont e´te´ atteintes re´cemment [Pettifer 05].
les premie`res expe´riences mettant en e´vidence des structures fines obtenues en condition de
diffraction datent de 1956 et des travaux de Y. Cauchois et al [Cauchois 56a, Cauchois 56b].
En 1977, T. Fukamachi et al [Fukamachi 77] utilisent le rayonnement synchrotron du Stanford
Synchrotron Radiation Project et font varier l’e´nergie des photons X a` l’aide d’un monochroma-
teur pour mesurer l’intensite´ inte´gre´e de diverses re´flexions d’un cristal GaAs au voisinage du
seuil d’absorption K de Ga. Les mesures des variations anomales au seuil K du Ce, effectue´es
D. H. Templeton et al [Templeton 80], sont suffisamment pre´cises pour que soient clairement
dicerne´es des structures fines. Cependant, pour les auteurs, il s’agit essentiellememnt a` l’e´poque
de fournir des valeurs plus pre´cises de f ′ et f ′′ pour le MAD et re´soudre le proble`me de la phase.
Quelques anne´es plus tard, U. W. Arndt et al [Arndt 82] utiliseront un montage dispersif pour
des expe´riences de diffraction re´sonante au Daresbury Synchrotron Radiation Source.
En 1987, I. Arcon et al [Arcon 87] mesurent les structures fines de diffraction au voisinage
du seuil K de Cu sur des cristaux de sulfate de cuivre, a` l’aide d’un tube a` rayons X. Ils sont les
premiers a` proposer une interpre´tation de´rive´e des mode`les d’analyse des oscillations EXAFS
existant depuis plus de 15 ans [Sayers 71]. Il faut attendre encore cinq ans et les travaux de H.
Stragier et al [Stragier 92] pour comprendre que les oscillations de structure fine en condition
de diffraction (Extended Diffraction Anomalous Fine Structure, EDAFS) renseignent comme
l’EXAFS sur l’environnement local de l’atome re´sonant, tout en combinant la se´lectivite´ de site
et spatiale de la diffraction.
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Fig. 2.21 : Spectre de diffraction anomale au seuil K du Ga, d’un plan de boˆıtes quantiques GaN/AlN
recouvert de 10 MC d’AlN, en incidence et sortie rasante (re´flexion (303¯0)). Le profil lisse a
e´te´ de´cale´ verticalement pour plus de clarte´. La re´gion proche du seuil (DANES) s’e´tend sur
une trentaine d’eV apre`s le seuil. Les oscillations EDAFS s’e´tendent sur quelques centaines
d’eV.
2.3.3.1 Description d’un spectre de diffraction anomale
La figure 2.21 repre´sente, pour un plan de boˆıtes quantiques GaN de´pose´es sur AlN et recou-
vert de 10 MC d’AlN, l’intensite´ mesure´e en condition de diffraction pour h = 2, 9 (maximum
de ‖FGa‖ de´termine´ par MAD), en fonction de l’e´nergie autour du seuil K d’absorption de Ga,
en incidence et sortie rasante. Le profil lisse (de´cale´ vers le bas) simule´ donne l’allure du seuil,
dont la forme –hors oscillations– est due au phe´nome`ne de diffraction anomale de´crit dans la
section 2.1.3.4. Ce profil lisse diffe`re de l’intensite´ mesure´e (en haut) par la pre´sence de structu-
rations et d’oscillations apre`s le seuil d’absorption. Jusqu’a` une trentaine d’eV apre`s le seuil on
de´finit la re´gion du DANES (Diffraction Anomalous Near Edge Structure), a` rapprocher de la
re´gion XANES (X-ray Absorption Near Edge Structure), qui concerne des transitions vers des
e´tats e´lectroniques vides proches du niveau de Fermi et des e´tats dans le continuum de faible
e´nergie. Au dela` de la re´gion DANES s’e´tendent les oscillations EDAFS, de type EXAFS (Ex-
tended X-ray Absorption Fine Structure). Le photoe´lectron virtuel, dans un e´tat e´lectronique du
continuum, est de´localise´ et sonde l’environnement atomique de l’atome re´sonant. De fac¸on ge´-
ne´rale, l’interpre´tation des phe´nome`nes physiques responsables des structurations et oscillations
observe´es apre`s les seuils d’absorption, en condition de diffraction, s’appuient sur les travaux
nombreux et e´prouve´s en spectroscopie d’absorption (EXAFS, XANES).
Origine des oscillations e´tendues Les oscillations EDAFS sont produites dans des e´difices ato-
miques. Comme pour l’absorption [Sayers 71], ces oscillations sont interpre´te´es comme un phe´-
nome`ne d’interfe´rence [Arcon 87]. Si l’e´nergie E du photon X est e´gale ou plus grande que
l’e´nergie Eseuil du seuil d’absorption de l’atome envisage´, ce photon peut exciter un e´lectron
d’un niveau de cœur vers le continuum. Un photoe´lectron virtuel et un atome excite´, formant
un e´tat interme´diaire I (de´fini en section 2.1.3.1), sont ainsi cre´e´s. Dans un formalisme de dif-
fusion multiple, l’e´tat final du photoe´lectron virtuel re´sulte de la diffusion de l’onde sortante
par les atomes voisins. Les interfe´rences avec chacun des atomes voisins sont de´crites par des
fonctions pe´riodiques du nombre d’onde k =
√
2m (E − Eseuil) /~2 du photoe´lectron, c’est a`
dire des fonctions oscillantes de l’e´nergie du photoe´lectron E − Eseuil. Pour un atome re´sonant
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Aj , ces fonctions s’expriment pour chaque chemin de diffusion Γ : Aj,Γe−i(2kRj,Γ+ηj,Γ). L’am-
plitude Aj,Γ, tout comme le de´phasage introduit au moment de la diffusion, de´pendent de la
nature de l’atome re´sonant et des atomes voisins sur le chemin Γ conside´re´. Le chemin optique
2kRj,Γ du photoe´lectron diffuse´ de´pend quant a` lui de la distance RA,Γ entre l’atome anomal et
le voisin conside´re´. Le signal de structure fine est une double somme sur les chemins Γ et les
diffe´rents atomes re´sonant Aj de la structure conside´re´e. Les oscillations de structure fine sont
particulie`rement sensibles a` l’environnement local des atomes re´sonants (les voisins Γ), et sont
moyenne´es sur tous les atomes absorbeurs Aj . Pour cette dernie`re raison, tout de´sordre dans
l’environnement local des atomes absorbeurs affecte l’amplitude des oscillations.
Origine des structurations pre`s du seuil La gamme d’e´nergie de la re´gion DANES concerne des
e´tats e´lectroniques lie´s, et le de´but du continuum qui continue de s’e´tendre dans la re´gion
EDAFS. La partie DANES du continuum correspond aux photoe´lectrons de basses e´nergies
(E − Eseuil), typiquement infe´rieures a` 30 eV, ce qui correspond a` k ' 28 nm−1. Pre`s de la
frontie`re avec la re´gion EDAFS, le photoe´lectron reste tre`s faiblement lie´ a` l’atome. Il est donc
implique´ dans des phe´nome`nes de diffusions similaires a` ceux qui conduisent aux oscillations
EDAFS. Cependant, en raison de sa faible e´nergie, le phote´lectron posse`de un libre parcours
moyen important. Il est donc diffuse´ par un grand nombre d’atomes voisins. L’analyse des oscil-
lations de l’intensite´, selon le meˆme formalisme que pour la re´gion EDAFS, en est grandement
complique´e, voire impossible (voir [Zabinsky 95, Grenier 01a], la discussion de L. B. Sorensen
dans [Materlik 94] et la discussion de P. J. Durham dans [Koningsberger 88]). Pre`s du seuil, les
transitions e´lectroniques concerne´es de´pendent fortement de la nature et de l’environnement chi-
mique de l’atome auquel est lie´ le photoe´lectron [Ankudinov 98, Mizoguchi 04]. En particulier,
la position du seuil de´pend de l’environnement chimique des atomes re´sonants. Par ailleurs, des
phe´nome`nes de re´sonnance (raies blanches) peuvent se produire pour certains seuils, en fonction
des e´tats e´lectroniques mis en jeux [Mott 49, Brown 76]. Les structures du DANES pre`s du seuil
de´pendent conside´rablement des e´tats e´lectroniques et de leur syme´trie, qui peut eˆtre sonde´e en
ajustant la polarisation des photons X. L’interpre´tation repose sur l’aspect tensoriel du facteur
de diffusion atomique (section 2.1.3.4 et [Templeton 80, Dimitrienko 83, Garc´ıa 00]).
2.3.3.2 Environnement local d’un atome anomal
Traitement cine´matique des structures fines en condition de diffraction Dans un formalisme emprunte´
a` l’EXAFS, le facteur de diffusion atomique d’un atome dans un solide prend en compte des









+ f ′ (E) + if ′′ (E)
= f0 + f ′0 (E) + if ′′0 (E) + ∆f ′′0 (E) [χ′ (E) + iχ′′ (E)]
(2.67)
ou` f ′0 et f ′′0 sont les corrections des atomes re´sonants, et ∆f ′′0 est la contribution des atomes isole´s
a` la transition e´lectronique. χ
′′
est formellement identique au signal de structure fine mesure´ en
absorption (XAFS). De la meˆme manie`re que pour la section 2.3.2, nous n’envisageons ici qu’un
type d’atome anomal, repe´re´ par la lettre A. Les autres atomes, non anomaux, sont repe´re´s par









ronement local de l’atome Aj conside´re´. En particulier, des sites cristallographiques diffe´rents
induisent des contributions χ′Aj et χ
′′
Aj
diffe´rentes. Notamment, les champs de de´formations,
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tels que ceux dans des nanoobjets, cre´ent une multitude de sites cristallographiques non e´quiva-
lents. Dans la BA, le facteur de structure selon l’e´quation (2.61), en se´parant les contributions
oscillantes et en introduisant les phases ϕAj des amplitudes diffuse´es par les atomes Aj (eq.
(2.58)) :
























iϕAj est exempt de toute contribution
oscillante. Il a des variations re´gulie`res, et son module au carre´ est l’intensite´ I0 du profil du
seuil. Le module au carre´ de F est proportionnel a` l’intensite´ diffuse´e. Dans une approximation





































‖FA‖sin(ϕ0−ϕA) repre´sentent le poids associe´ a` l’atome
Aj . Cette approximation au premier ordre autorise une interpre´tation ge´ome´trique simple re-
pre´sente´e sur la figure 2.22, selon laquelle la contribution oscillante est obtenue en projetant sur




)). Dans cette approximation les oscillations EDAFS pour l’ensemble des atomes Aj
se de´duisent du spectre de diffraction anomale par :

















2‖FA‖∆f ′′0,A est un facteur de normalisation, qui de´pend des parame`tres cristallogra-
phiques ‖F0‖ et ‖FA‖ en un point −→Q de l’espace re´ciproque. SD, tout comme la diffe´rence de
phase ϕ0−ϕA, sont de´duites des valeurs de ∆ϕ et β de´termine´es par une analyse de type MAD
du profil de l’intensite´ diffracte´e en fonction de l’e´nergie (voir les e´quations (8), (11) et (12) dans
[Proietti 99] et la section 2.3.2.1). La de´pendance de SD avec l’e´nergie reste faible dans la re´gion
EDAFS, ou` f ′0,A et f
′′
0,A, et donc ‖F0‖, varient peu en ge´ne´ral, mais cette de´pendance doit eˆtre
analyse´e pour chaque cas.





, c’est a` dire la somme des contributions
oscillantes imaginaires, sans ponde´ration, contrairement aux oscillations EDAFS.
L’optimisation de la mesure des oscillations EDAFS suppose un choix judicieux de la re´flexion
de Bragg mesure´e (voir [Renevier 03] et la discussion de L. B. Sorensen dans [Materlik 94]). Les
re´flexions fortes, telles que ‖F0‖ est important, sont habituellement pre´fe´re´es dans les mesures
de diffraction, pour limiter les temps de mesure et pouvoir ne´gliger la fluorescence et la diffusion
diffuse. Cependant, le pre´-facteur de la contribution oscillante de l’intensite´ (e´quation (2.69))
est proportionnel a` ‖F0‖, alors que la partie lisse est proportionnelle a` ‖F0‖2. Le choix d’une
re´flexion faible est donc plus indique´ pour ame´liorer le contraste. En d’autres termes il faut que
SD ne soit pas trop grand, c’est a` dire que ‖F0‖ et ‖FA‖ sont comparables.
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Fig. 2.22 : Construction dans le plan complexe des facteurs de structure, de leurs phases et des contribu-
tions oscillantes. La ligne courbe symbolise l’ensemble des contributions oscillantes des atomes
Aj , non repre´sente´es sur le sche´ma. F0 ne tient pas compte des oscillations.
Formalisme des chemins Pour un atome Aj donne´, l’onde associe´e au photoe´lectron virtuel, de
nombre d’onde k, est diffuse´e par les atomes voisins. La diffusion se produit dans toutes les
directions de l’espace. Apre`s diffusion de l’onde associe´e au photoe´lectron, des interfe´rences se
produisent. Le photoe´lectron emprunte un chemin de diffusion simple lorsque l’onde associe´e au
photoe´lectron est retro-diffuse´e, c’est a` dire dirige´e vers l’atome duquel est issu le photoe´lectron.
L’interfe´rence est aussi produite apre`s des diffusions successives, sur un ou plusieurs atomes. Les
chemins de diffusion implique´s sont des chemins de diffusion multiple. La contribution oscillante
de l’intensite´ diffracte´e est la somme de ces interfe´rences sur les chemins de diffusion possibles
Γ, qu’ils soient simples ou multiples. En sommant les contributions de tous les atomes Aj , elle








Aj,Γ (k) e−i(2kRj,Γ+2δj,Γ+φj,Γ) (2.71)
φj,Γ est le de´phasage introduit lors de la diffusion. δj,Γ est de´phasage final, au retour sur
l’atome anomal Aj . Rj,Γ est la longueur effective du chemin Γ, c’est a` dire la moitie´ de la dis-
tance parcourue par le photoe´lectron. Aj,Γ inclu l’amplitude de diffusion du photoe´lectron, un
facteur de Debye-Waller qui englobe les effets statiques (de´fauts cristallins) et dynamiques (tem-
pe´rature), et l’atte´nuation de la fonction d’onde du photoe´lectron avec la distance Rj,Γ. Aj,Γ
de´pend donc du nombre d’onde k (amplitude de diffusion) et de Rj,Γ (Debye-Waller et atte´nua-
tion). Meˆme pour des chemins multiples, impliquant des diffusion successives, la contribution
sinuso¨ıdale et l’amplitude de diffusion peuvent eˆtre se´pare´es. L’amplitude correspondante est dite
effective. Les codes modernes de calcul ab initio des amplitudes et des phases, tels que FEFF8.2
[Ankudinov 98], sont relativistes et traitent la courbure locale de la fonction d’onde du photo-
e´lectron. Les dernie`res versions de ces codes prennent en compte la nature de la polarisation des
photons X.
D’apre`s les e´quations (2.70) et (2.71) , la contribution oscillante de l’intensite´ s’e´crit donc,
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Fig. 2.23 : Spectre de diffraction anomale mesure´ en incidence et sortie rasante pour un plan de boˆıtes
quantiques GaN/AlN, recouvert de 10 MC d’AlN, autour du seuil K du Ga, en h = 2, 9,
k = l = 0, et profil calcule´ a` l’aide du code AUTOBK. Pour comparaison, le profil calcule´ pour
un atome isole´ est montre´ (de´cale´ verticalement pour plus de clarte´).
en incluant la contribution de tous les atomes :












qui est tre`s proche de l’expression des oscillations EXAFS [Rehr 91]. Seul le de´phasage ϕ0−
ϕAj est ajoute´. Il s’agit d’un parame`tre structural, e´value´ par exemple par MAD. Cette approche
des oscillations EDAFS permet d’utiliser les de´veloppements de l’EXAFS pour l’analyse de
l’environnement local de l’atome anomal.
2.3.3.3 De´termination de l’environnement local
Extraction de la partie oscillante Pour extraire la partie oscillante de l’intensite´, il faut d’apre`s
l’e´quation (2.70) connaˆıtre l’e´volution lisse du seuil I0. Calculer I0 en supposant l’atome isole´,
comme nous l’avons fait jusqu’a` pre´sent, est une approximation grossie`re, qui ne´glige le recou-
vrement des orbitales e´lectroniques entre atomes voisins. Ce type d’effet affecte le profil du seuil,
et doit eˆtre pris en compte dans I0 lors de l’extraction (Iexp − I0) /I0 de la partie oscillante, sous
peine d’introduire des distortions artificielles. Cet effet est cependant difficilement mode´lisable.
Il est donc pris en compte de fac¸on analytique, selon une proce´dure syste´matique base´e sur une
analyse de Fourier de l’intensite´ apre`s seuil. Le profil re´gulier de l’intensite´ correspond a` des
variations lentes, de grande pe´riode dans l’espace k, et donc proches de l’origine dans l’espace
de Fourier R des distances. Le code AUTOBK ajuste les variations d’intensite´ dans la gamme
des faibles distances par des splines, en l’occurence des polynoˆmes de degre´ trois par morceaux
[Newville 93]. La figure 2.23 montre, pour un e´chantillon de boˆıtes quantiques de GaN sur AlN,
recouvertes de 10 MC d’AlN, le spectre de diffraction anomale mesure´ autour de la re´flexion
(303¯0), pour h = 2, 9, au voisinage du seuil K du Ga. Le profil e´value´ par AUTOBK diffe`re
notablement de celui calcule´ pour un atome de Ga isole´.
L’extraction de la contribution oscillante est montre´e sur la figure 2.24. dans l’espace k et dans
l’espace de Fourier R. Dans cet espace les couches associe´es aux premiers, seconds, troisie`mes...
voisins apparaissent sous la forme de pics dont la distance atome central - atomes voisins. Sur
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Fig. 2.24 : (a) Oscillations EDAFS extraites de la figure 2.23 et (b) le module de leur transforme´e de
Fourier (TF)
cette figure, les oscillations ont e´te´ multiplie´es par k afin d’augmenter le poids des oscillations,
de tre`s faible intensite´, a` haut k.
Affinement de l’environnement local Nous ne de´crivons ici que la proce´dure la plus moderne, base´e
sur le code IFEFFIT [Newville 01] et son interface ARTEMIS [Ravel 05]. IFEFFIT utilise les
valeurs the´oriques des phases et des amplitudes fournies par FEFF pour une structure cristal-
lographique donne´e. Dans des nanoobjets cependant, en raison des champs de de´formation, la
maille cristallographique change en fonction de la position dans l’objet. En premie`re approxima-
tion, l’analyse est faite pour un seul type d’atome dans la structure cristallographique moyenne
du nanoobjet, et les champs de de´formation sont pris en compte sous la forme de facteurs de
Debye-Waller. FEFF donne, pour chaque chemin de diffusion Γ, et pour chaque valeur de k
[Zabinsky 95] :
– NΓ, la multiplicite´ du chemin, ou encore le nombre de voisins e´quivalents,
– S20,Γ, un facteur de re´duction de l’amplitude,
– feff,Γ l’amplitude de diffusion effective,
– λΓ le facteur d’atte´nuation (exponentielle) de l’onde photoe´lectronique,
– φA,Γ et δA,Γ,
Les quatre premiers parame`tres sont des facteurs d’amplitude inclus dans AΓ. Ils doivent eˆtre
comple´te´s d’un facteur de Debye-Waller σ2Γ et du facteur d’e´chelle SD. φA,Γ et δA,Γ sont des
termes de phase, auxquels on ajoute ϕA−ϕ0. ϕA−ϕ0 et SD auront e´te´ de´termine´s au pre´alable
par la me´thode MAD par exemple.
L’environnement local, c’est a` dire les parame`tres NΓ, RA,Γ et σ2Γ des diffe´rents chemins
d’amplitude non ne´gligeable, sont affine´s par moindres carre´s (voir section 2.3.2.3) en ajustant
la partie oscillante selon l’e´quation (2.72) aux donne´es expe´rimentales. Cette ope´ration est mene´e
sur la transforme´e de Fourier de la partie oscillante. Dans l’espace des distances R en effet, les
contributions des divers chemins se se´parent facilement, aux faibles R pour les plus proches
voisins et aux hautes R pour les plus lointains. L’affinement est ainsi conduit sur une gamme de
R croissante qui inclut progressivement les chemins d’amplitude pre´ponde´rante, en commenc¸ant
par les chemins de faible longueur effective RA,Γ (les plus proches voisins).
A raison de quatre ou cinq chemins de diffusion, ou davantage, l’environnement local est
parame´tre´ par plus d’une dizaine de parame`tres. Ce trop grand nombre de degre´s de liberte´
conduit a` des affinements sans pertinence physique. Il convient donc re´duire le nombre de pa-
rame`tres. Ainsi, deux chemins diffe´rents impliquant des voisins de meˆme nature seront dote´s
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de facteurs de Debye-Waller e´gaux. En outre, exprimer les longueurs effectives des chemins en
fonction des meˆmes parame`tres, les parame`tres de maille cristallins par exemple, permettra de
re´duire conside´rablement le nombre de parame`tres inde´pendants.
Remarquons que les amplitudes et phases sont calcule´es par FEFF, pour une structure cristal-
lographique donne´e. Au cours de l’affinement cependant, la structure change. Les amplitudes et
phases restent-elles valables ? Cette question de la transfe´rabilite´ a e´te´ largement discute´e (voir
discussion de E. A. Stern dans [Koningsberger 88]). C’est une hypothe`se raisonnable lorsque la
structure utilise´e pour le calcul des phases et amplitudes est proche, chimiquement et structu-
ralement, de la structure re´elle d’inte´reˆt. Ce n’est pas toujours le cas. En permettant a` Eseuil
de varier au cours de l’affinement, on parvient cependant a` compenser approximativement les
variations de phase et d’amplitude.
Les incertitudes sur les parame`tres affine´s sont e´value´es de la fac¸on de´crite dans la section
2.3.2.3. La connaissance de l’incertitude σi sur chacun des points de mesure est cruciale. Elle est
suppose´e constante et assimile´e a` l’amplitude du bruit expe´rimental aux grandes valeurs de R ou`
les oscillations deviennent indicernables. Les erreurs syste´matiques proviennent essentiellement
des calculs ab initio et de la proce´dure d’extraction de la contribution oscillante. Pour limiter
cette dernie`re source d’erreur, le profil extrait par AUTOBK peut eˆtre affine´ en meˆme temps que
l’environnement local.
Remarque sur l’extraction de la contribution par une me´thode ite´rative Pour extraire la contribution
oscillante, une me´thode alternative, ite´rative est parfois utilise´e. Tout d’abord, l’e´quation (2.69)
est ajuste´e en fonction de l’e´nergie aux intensite´s expe´rimentales, en fixant χ′A = 0 et χ
′′
A = 0,
pour approcher ‖FT ‖, ‖FA‖ et ϕA qui interviennent dans ‖F0‖. Puis, ces valeurs sont fixe´es et
χ′A est laisse´ libre de varier. χ
′′
A est ensuite e´value´ par transforme´e de Kramers-Kronig. Puis a`
nouveau ‖FT ‖, ‖FA‖ et ϕA sont ajuste´s en fixant χ′A et χ′′A a` leur nouvelles valeurs. les trois pa-
rame`tres structuraux, ainsi que χ′′A sont alors fixe´s, χ
′
A re-ajuste´, puis χ
′′
A e´value´ par transforme´e
de Kramers-Kronig. Et ainsi de suite... Cette me´thode a fait ses preuves [Pickering 93, Cross 96].
Elle suppose cependant χ′A et χ
′′
A inde´pendants, puisque seule χ
′
A est ajuste´e aux donne´es expe´ri-
mentales –ce qui n’empeˆche pas bien entendu d’e´valuer χ′′A par transforme´e de Kramers-Kronig.
Cette hypothe`se est, pour certains syste`mes, trop grossie`re [Proietti 99], et l’approche de´crite
plus haut est alors pre´fe´re´e.
2.3.3.4 Se´lectivite´ spatiale et de site
Les oscillations de structure fine fournissent une information sur l’ordre local, avec une se´-
lectivite´ chimique. En conditions de diffraction, elles sont en outre sensibles a` l’ordre a` longue
distance, ce qui offre une se´lectivite´ supple´mentaire. L’exemple des travaux de I. J. Pickering et
al [Pickering 93] permet de comprendre l’apport de la diffraction pour l’e´tude de l’ordre local.
Un e´chantillon comprenant deux phases cristallines, Cr2O3 et Na2CrO4 est tout d’abord e´tudie´.
Au voisinage du seuil K du Cr, les oscillations sont mesure´es, pour la re´flexion (104) de Cr203,
et pour (031) de Na2CrO4. Les deux re´flexions sont bien se´pare´es dans l’espace re´ciproque.
La premie`re re´flexion renseigne sur l’environnement atomique local du Cr spe´cifiquement dans
la phase Cr2O3, alors que le second donne l’environnement local du Cr dans l’autre phase,
Na2CrO4 : c’est la se´lectivite´ spatiale de la diffraction anomale. Une phase d’oxide est ensuite
analyse´e. Cet oxyde Co3O4 est cristallise´ dans une structure spinelle, les ions Co (III) et Co (II)
occupant deux sites cristallins distincts, respectivement octae´driques et te´trae´driques. Ces deux
sites constituent des positions de syme´trie particulie`res, et quelques re´flexions (hkl) existent qui
sont autorise´es pour l’un des sites et interdites pour l’autre. Par exemple, la re´flexion (222) est
93
Chapitre 2. Diffusion et diffraction des rayons X
interdite pour le site te´trahe´drique seulement, alors que la re´flexion (422) n’est interdite que pour
le site octae´drique. Au voisinage du seuil K de Co, les oscillations mesure´es pour la re´flexion
(222) donnent l’environnement atomique local des seuls sites octae´driques occupe´s par le Co,
alors que pour la re´flexion (422), seuls les sites te´trahe´driques occupe´s par le Co sont sonde´s :
c’est la se´lectivite´ de site.
La se´lectivite´ spatiale de la diffraction anomale intervient lorsque diffe´rentes re´gions de l’es-
pace direct produisent des pics de diffraction localise´s diffe´remment dans l’espace re´ciproque.
L’inte´reˆt est tout particulier dans le cas de me´lange de phases [Pickering 93], de couches ou
multicouches contraintes [Renevier 97, Grenier 01b, Grenier 02a, Letoublon 04], de couches en
surface ou enterre´es reconstruites ou non [Bigault 01, Tweet 93]. Dans la suite du manuscrit, la
se´lectivite´ spatiale de la diffraction est mise a` profit pour sonder spe´cifiquement les atomes Ga
dans les boˆıtes quantiques de GaN, et e´carter les contributions des atomes de Ga dans la couche
de mouillage GaN (voir section 1.3.7.1).
En exploitant la se´lectivite´ de site, il est possible de de´terminer l’environnement local des
atomes dans des sites ine´quivalents, comme pour le supraconducteur Y Ba2Cu3O7 [Cross 98] ou
la magne´tite [Frenkel 99, Renevier 01a]. Sur le meˆme principe, les structures cristallographiques
particulie`res qui apparaissent aux interfaces entre deux mate´riaux cre´ent des sites qui peuvent
eˆtre distingue´s par diffraction [Renevier 97, Meyer 99].
2.3.3.5 Influence de la polarisation
La diffraction re´sonante est sensible a` l’e´tat de polarisation des photons incidents et diffuse´s
(section 2.1.3.4). Les re´sultats de diffraction pre´sente´s dans ce manuscrit ont e´te´ obtenus dans




k f , soit vertical (0,x,y), et donc
perpendiculaire a` la polarisation −→ αi = σi du faisceau de rayons X utilise´ (voir figure 2.5). Le
canal σ − pi est ne´glige´ devant σ − σ.
Les oscillations de structures fines ont une sensibilite´ supple´mentaire a` la polarisation. L’am-
plitude de diffusion de chacun des chemins de diffusion, simples ou multiples, de´pend de l’orienta-
tion relative des liaisons atomiques et des polarisations −→ αi et −→ αf [Cross 98]. Pour les chemins
multiples, ce sont en fait la premie`re et la dernie`re des liaisons constituant le chemin qui doivent
eˆtre prises en compte. L’amplitude est augmente´e pour les chemins impliquant des liaisons
proches de ou dans la direction de la polarisation du faisceau incident et diffuse´, et diminue´e
pour les autres.
2.4 Diffusion et diffraction en incidence rasante
Dans la gamme d’e´nergies correspondant a` l’e´tude structurale des nanostructures, typique-
ment autour de 10 keV, les photons X interagissent tre`s peu avec les nuages e´lectroniques. Ceci
explique qu’on simplifie souvent l’analyse quantitative de la diffusion en ne´gligeant les phe´no-
me`nes de diffusions multiples qui rele`vent du domaine de la the´orie dynamique [Authier 01].
La grande profondeur de pe´ne´tration des photons X (plusieurs milliers de nm) dans la matie`re
a longtemps interdit l’e´tude d’objets a` la surface de mate´riaux massifs, lesquels contribuent a` la
diffusion de fac¸on largement majoritaire. En 1979, G. W. Marra et al [Marra 79] contournent
cette difficulte´. Les auteurs e´tudient avec une anode tournante une interface GaAs/Al, au moyen
d’une ge´ome´trie en incidence rasante. Cette ge´ome´trie pose des difficulte´s the´oriques puisqu’elle
implique des phe´nome`nes de diffusions multiples, correctement interpre´te´s dans le cadre de
la the´orie dynamique. Cependant, cette the´orie est particulie`rement lourde pour les objets en
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surface e´tudie´s. En 1982, G. Vineyard [Vineyard 82] montre comment l’approximation de Born
de l’onde distordue (Distorted-Wave Born Approximation, DWBA, en anglais) – compromis
entre la the´orie dynamique et l’approximation cine´matique – permet d’analyser la diffraction en
incidence rasante pour des surfaces. En 1988, S. K. Sinha et al utilisent une approche quantique
de la DWBA pour analyser la diffusion par des surfaces rugueuses.
2.4.1 Inte´reˆt pour les nanostructures
La diffusion et la diffraction des rayons X en incidence rasante sont particulie`rement adap-
te´es pour l’analyse non destructive, in situ pendant la croissance ou ex situ, de nanoobjets, en
surface ou recouverts [Stangl 04]. Distinguons de`s a` pre´sent l’angle d’incidence, selon la normale
a` la surface, de l’angle de diffusion, dans le plan de la surface. L’angle d’incidence sera syste´-
matiquement faible dans cette section. L’angle de diffusion peut quant a` lui, inde´pendamment
de l’angle d’incidence, eˆtre ajuste´ a` de faibles valeurs (cas de la diffusion) pour e´tudier l’ordre
a` grande e´chelle, ou a` de fortes valeurs (cas de la diffraction) pour e´tudier l’ordre a` l’e´chelle
atomique.
La diffusion en incidence rasante aux petits angles (Grazing Incidence Small Angle X-ray
Scattering, GISAXS, en anglais), particulie`rement adapte´e a` l’e´chelle nanome´trique, offre une
grande sensibilite´ a` la morphologie des nanoobjets ainsi qu’a` leur distribution spatiale. Le GI-
SAXS consiste a` mesurer l’intensite´ diffuse´e par une assemble´e de nanoobjets, au voisinage de
l’origine du re´seau re´ciproque pour obtenir des informations sur les dimensions des nanoobjets.
Depuis 1989 et les travaux de J. R. Levine et al [Levine 89], la technique a e´te´ applique´e a`
de nombreux syste`mes, enterre´s ou en surface : des agre´gats sous formes d’ˆılots me´taliques sur
oxide [Renaud 03], des boˆıtes quantiques semiconductrices [Rauscher 99, Schmidbauer 05], des
re´seaux de dislocations [Leroy 05].... L’interpre´tation quantitative moderne du GISAXS repose
sur la DWBA et inclu les effets de corre´lation de position et de taille pour l’e´tude des syste`mes
organise´s [Leroy 04].
La diffraction en incidence rasante est particulie`rement sensible a` un ordre a` l’e´chelle des
distances interatomiques. Elle permet ainsi de de´terminer la de´formation dans des nanoobjets
avec une pre´cision de quelques dix millie`mes de nanome`tres, selon les conditions expe´rimentales.
En outre, la forme des pics de diffraction renseigne sur les dimensions des nanoobjets et sur
les champs de de´formations des nanoobjets [Renaud 99]. La technique est applique´e pour la
premie`re fois a` l’e´tude de couches tre`s minces et des boˆıtes quantiques, pendant la croissance,
par A. A. Williams et al [Williams 91] sur une installation synchrotron. Depuis, la technique a
e´te´ utilise´e abondamment pour des nanoobjets de semiconducteurs e´pitaxie´s, notamment pour
de´terminer des champs de de´formation [Kegel 01, Malachias 03]. Dans le cas de nanostructures
e´pitaxie´es, les contributions a` la diffraction des nanoobjets peuvent se me´langer avec celles
du substrat, d’une couche en dessous ou au dessus des nanoobjets. Cette difficulte´ a re´cemment
motive´ l’utilisation de la diffraction anomale en incidence rasante, afin de discriminer les diverses
contributions a` la diffraction (voir section 2.1.3.4) [Schulli 03]. Re´cemment aussi, les travaux de
A. Le´toublon et al [Letoublon 04] et de S. Grenier et al [Grenier 01b] ont adapte´ les techniques
MAD et EDAFS, en incidence rasante, pour l’extraction des parame`tres structuraux (section
2.3.2) et l’e´tude de l’environnement local d’atomes dans des nanoobjets (section 2.3.3).
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Fig. 2.25 : Interface vide-mate´riau (a) et jie`me interface mate´riau-mate´riau d’une multicouche (b).
δ β αc (◦)
GaN 1, 05× 10−5 1, 99× 10−7 0,263
AlN 6, 47× 10−6 5, 18× 10−8 0,206
SiC 6, 90× 10−6 1, 14× 10−7 0,213
Tab. 2.2 : Valeurs de δ, β et αc e´value´es a` 10,3 keV pour GaN, AlN et SiC.
2.4.2 Ge´ome´trie en incidence rasante
2.4.2.1 Elements de description
Envisageons un faisceau de photons X se propageant dans le vide, et frappant la surface d’un




aux photons excite les e´lectrons atomiques du mate´riau. Dans l’approximation dipolaire, ces
e´lectrons excite´s rayonnent un champ dipolaire, qui, en interfe´rant avec l’onde incidente, donne
lieu a` une onde re´fle´chie ainsi qu’a` une onde transmise. Pour de´crire la re´fraction et la re´flexion
d’un faisceau X, nous utilisons l’approche de Fresnel [Jackson 99], qui caracte´rise un mate´riau
par son indice n. Le lien entre cet indice et les facteurs de diffusion atomiques est e´tabli par R.
W. James [James 62] :



























ou` ρj est la masse volumique de l’e´le´ment j, Aj sont nombre masse (kg.mol−1), NA le nombre
d’Avogadro. δ et β sont pour les photons X des quantite´s tre`s petites et positives, comprises
typiquement entre 10−4 et 10−7. δ traduit le phe´nome`ne de re´fraction (paragraphe 2.4.2.2), alors
que β est responsable de l’absorption du mate´riau (paragraphe 2.4.2.3). Tout comme f ′ et f ′′,
δ et β ont des variations notables au voisinage des seuils d’absorption. Le tableau 2.2 liste pour
GaN, AlN et SiC les valeurs de δ et β a 10,3 keV.
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Fig. 2.26 : Angle critique pour GaN au voisinage du seuil K de Ga.
Les vecteurs d’onde incident, transmis (re´fracte´) et re´fle´chi s’expriment respectivement
−→




















ou` k = 2pi/λ et sinrαi =
√
sin2 αi + n2 − 1 est un nombre complexe.
2.4.2.2 Re´flexion totale des rayons X
La grandeur δ traduit la re´fraction, au passage du vide au mate´riau. Puisque la partie re´elle
de l’indice n est –tre`s le´ge`rement– plus petite que un, une re´flexion totale peut se produire en





Cet angle est tre`s faible, typiquement de l’ordre de quelques dizie`mes de degre´s (tableau 2.2),
et de´pend, comme δ, de l’e´nergie des photons. La figure 2.26 repre´sente la variation de αc pour
GaN au voisinage du seuil d’absorption K de Ga.
2.4.2.3 Profondeur de pe´ne´tration
La grandeur β traduit le phe´nome`ne d’absorption. L’amplitude de l’onde transmise dans le
mate´riau s’exprime (voir section 2.4.4)




























− sin2 αi + 2δ +
√(
sin2 αi − 2δ
)2 + 4β2)−1/2 (2.79)
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Fig. 2.27 : Profondeur de pe´ne´tration, au voisinage du seuil K de Ga, pour une couche de GaN massif,
en fonction de l’angle d’incidence. En e´chelle logarithmique, variation de li avec αi a` 10,3 keV
et 10,4 keV.
ou` kti,z est la projection de
−→
k ti selon l’axe z (figure 2.25). La longueur li caracte´rise la profondeur
de pe´ne´tration de l’onde dans le mate´riau, c’est a` dire l’atte´nuation exponentielle de l’onde
perpendiculairement a` la surface. La figure 2.27 repre´sente, en fonction de l’e´nergie, au voisinage
du seuil d’absorption de Ga, et en fonction de l’angle d’incidence, la profondeur de pe´ne´tration
pour une couche e´paisse de GaN. li varie sur trois ordres de grandeurs, de quelques nanome`tres
en incidence sous-critique a` quelques microns au dela` de αc. Les rayons X peuvent donc devenir
une sonde de surface, dont la profondeur d’analyse peut eˆtre ajuste´e par un choix judicieux
de l’angle d’incidence [Dosch 86]. En incidence sous-critique, la de´pendance en e´nergie est peu
marque´e, ce qui n’est pas le cas au voisinage et au dela` de l’angle critique.
2.4.2.4 Exigences expe´rimentales
Les difficulte´s proviennent de la ne´cessite´ de de´finir pre´cise´ment un angle d’incidence et
d’e´mergence de l’ordre du dixie`me de degre´ avec une pre´cision de l’ordre de 10 %, voire moins.
Pour ce faire il convient de limiter la divergence du faisceau incident [Dosch 92]. Le recours a` des
jeux de fentes pour de´finir le faisceau s’ave`re ainsi ne´cessaire, mais le plus souvent pas suffisant.
Il est en effet inconcevable de sacrifier une large portion du faisceau pour e´tudier les structures
tre`s dilue´es e´tudie´es habituellement en incidence rasante. Les qualite´s de la source de photons
X sont donc critiques. Meˆme si a` ses de´buts, la ge´ome´trie en incidence a su se contenter de
ge´ne´rateurs de rayons X a` base de tubes [Marra 79], les qualite´s de divergence et de brillance
offertes par les installations synchrotron et l’optique qui leur est associe´e ont depuis fait leurs
preuves.
2.4.3 Re´flexion et transmission des rayons X
L’e´tude de la re´flectivite´ spe´culaire d’une multicouche rugueuse pre´sente un double inte´reˆt
pour la diffusion et la diffraction de nanoobjets de´pose´s sur une surface. Tout d’abord, en
assimilant les nanoobjets a` une rugosite´, il est possible de de´duire un profil de densite´ e´lectronique
en fonction de la profondeur pour les e´chantillons qui nous inte´resseront par la suite. En outre,
le calcul de la re´flectivite´, dans le cadre dynamique de´crit ci-apre`s, est une e´tape indispensable
du calcul de la diffraction et de la diffusion hors du faisceau spe´culaire par une assemble´e d’ˆılots,
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dans l’approximation DWBA.
2.4.3.1 Re´flexion et transmission par une multicouche rugueuse
Soit une multicouche, dont la jie`me interface est repre´sente´e sur la figure 2.25. L’interface
posse`de une rugosite´, que nous supposerons de distribution gaussienne (de largeur σj), ce qui
signifie que le profil de densite´ a` l’interface est une fonction erreur qui adoucit l’interface j.
Relations de continuite´ Les relations de continuite´ a` l’interface j sur le champ associe´ aux photons









k t(j+1) (figure 2.25). Ceci implique que l’onde associe´e aux photons
est transmise et re´fle´chie dans le plan d’incidence (contenant
−→
k i et la normale a` la surface), et
en particulier qu’il n’existe pas de re´flectivite´ hors du faisceau spe´culaire. Sur des interfaces
le´ge`rement tridimensionnelles cependant, comme pour une rugosite´, les photons sont diffuse´s
dans des directions non spe´culaires, ce qui conduit a` une re´flectivite´ non spe´culaire [Sinha 88,
Mikulik 99a]. Les relations de continuite´, sur le champ e´lectromagne´tique associe´ aux photons,
conduisent aux coefficients de Fresnel, qui caracte´risent le passage a` l’interface j de l’onde
∣∣∣ϕr(j)〉
en l’absence de l’onde
∣∣∣ϕr(j+1)〉. Ils s’expriment pour la re´flexion et la transmission respectivement





























































−−−→ϕ(j+1) = P(j)−−−→ϕ(j+1) (2.82)
La traverse´e de la couche d’e´paisseur dj = zj − zj−1 comprise entre les interfaces j et j − 1










−−→ϕ(j) (zj) = D(j)−−→ϕ(j) (zj) (2.83)
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avec les vecteurs correspondant a` l’onde dans le vide et dans le substrat (infini, donc la compo-



















La matrice M est e´value´e de fac¸on ite´rative, en conside´rant successivement chacune des N
interfaces. Les coefficients de re´flexion et de transmission de la multicouche sont r = ϕri et t = ϕ
t
s








et l’intensite´ re´fle´chie est R = rr∗.
2.4.3.2 De´pendance angulaire et en e´nergie
Les coefficients de re´flexion et de transmission exprime´es selon l’e´quation (2.88) ont une
de´pendance implicite avec l’angle d’incidence et l’e´nergie a` travers les diffe´rents vecteurs d’onde
(e´quation (2.76)). La re´fraction de´pend en effet a` la fois de l’angle d’incidence αi et de l’indice
du milieu, c’est a` dire de δ et β, qui de´pendent de l’e´nergie. Nous envisageons ici le cas d’une
multicouche comprenant une couche constitue´e d’un e´le´ment anomal. Cet exemple sera d’un
inte´reˆt particulier pour la suite du manuscrit.
De´pendance angulaire La figure 2.28(a) montre la courbe de re´flectivite´ mesure´e a` 10,6 keV,
pour un e´chantillon M0 constitue´ d’une fine couche 2D de GaN (2 MC) de´pose´e sur une couche
tampon d’AlN sur substrat SiC. L’angle critique, voisin de 0,21◦ est tre`s proche de celui de AlN
ou SiC massifs, ce qui traduit la faible quantite´ de GaN. La re´flectivite´ chute tre`s rapidement de`s
que αi > αc. La pe´riodicite´ observe´e traduit l’e´paisseur totale de la couche AlN+GaN de´pose´e
sur le substrat. La re´flectivite´ est affine´e avec l’e´quation (2.88). L’affinement permet d’ajuster les
e´paisseurs et rugosite´s des couches selon la direction de croissance. Nous trouvons une e´paisseur
de 0,74 nm de GaN, avec, a` l’interface avec l’air, une rugosite´ gaussienne de 1,1 nm de largeur
a` mi-hauteur, une e´paisseur de 5,0 nm d’AlN avec, a` l’interface AlN/GaN, une rugosite´ de 0,4
nm, et un rugosite´ de 0,1 nm pour le substrat SiC. L’e´paisseur de la couche GaN est le´ge`rement
supe´rieure a` la valeur de 0,63 nm correspondant a` la transition SK 2D-3D [Gogneau 03]. C’est
probablement la raison pour laquelle la rugosite´ de la couche GaN est si e´leve´e. Cette valeur est
cohe´rente avec la pre´sence d’ˆılots GaN de tre`s petite taille a` la surface, observe´s sur des images
AFM. Malgre´ la pre´sence d’ˆılots en surface, nous assimilerons l’e´chantillon M0 a` une couche de
mouillage de GaN sur AlN et sur substrat SiC.
De´pendance en e´nergie La de´pendance en e´nergie de la re´flectivite´ de M0, a` travers δ et β, est
relie´e a` f ′Ga et f
′′
Ga (e´quations (2.74) et (2.75)) de Ga dans la couche GaN. La partie imaginaire
f ′′Ga est de´duite du coefficient d’absorption de l’e´chantillonM0 en fonction de l’e´nergie au seuil K
du Ga, obtenue en mesurant la fluorescence de M0 sur la ligne de lumie`re BM30 a` l’ESRF, avec
un vecteur de polarisation des rayons X incidents perpendiculaire a` la surface de l’e´chantillon.
La partie re´elle f ′Ga est obtenue par transforme´e de Kramers-Kronig (voir section 2.1.3.4). La
figure 2.29 montre le signal d’absorption ainsi mesure´, proportionnel a` f ′′Ga. La figure 2.28(b)
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αi  = 0,3°
Fig. 2.28 : (a) Re´flectivite´ expe´rimentale et affine´e en fonction de l’angle d’incidence αi, a` 10.6 keV. (b)
Re´flectivite´s simule´es en fonction de l’e´nergie, pour divers angles d’incidences autour de l’angle
critique pour une couche de mouillage de GaN sur AlN, sur substrat SiC. Toutes les courbes
sont normalise´es a` 1 pour 10,35 keV. (c) Re´flectivite´ anomale expe´rimentale et simule´e pour
αi = 0, 3◦.
montre la re´flectivite´ en fonction de l’e´nergie, au voisinage du seuil K de Ga, calcule´e a` partir
de ces corrections anomales de Ga dans M0, pour diffe´rentes valeurs de αi. La variation de la
re´flectivite´ au voisinage du seuil d’absorption de Ga augmente a` mesure que αi augmente, vaut
typiquement 5 % pour αi = 0, 1◦, 30 % pour αi ' αc et pour αi = 0, 25◦. Remarquons cependant
qu’en αi = 0, 25◦ la re´flectivite´ reste tre`s faible, voisine de 0,02. En examinant attentivement





Ga (e´quation (2.67)). La figure 2.28(c) compare en incidence sur-critique la
re´flectivite´ anomale mesure´e et simule´e pour M0, en αi = 0, 3◦.
2.4.4 Approximation de Born de l’onde distordue pour la diffraction en incidence rasante par un
plan d’ıˆlots en surface
Dans cette section, nous envisageons les effets dynamiques qui peuvent se produire en condi-
tions de diffraction et en incidence rasante, pour des ıˆlots de GaN sur une couche de mouillage de
GaN. Nous de´taillons comment, dans le cadre de l’approximation de Born de l’onde distordue,
il est possible de prendre en compte les effets de diffusion dynamique pour de´crire les variations
de l’intensite´ diffuse´e en fonction de l’e´nergie. En particulier, nous insistons sur les conse´quences
des effets dynamiques sur le profil de l’intensite´ en fonction de l’e´nergie, dont l’e´tude fait l’objet
de la technique MAD, et sur les oscillations de structure fine en condition de diffraction, qui ren-
seignent sur l’environnement local des atomes de Ga. Nous montrons que l’analyse cine´matique
pre´sente´e dans la section 2.3 reste une bonne approximation, dans le cas particulier d’ˆılots sur
une couche de mouillage.
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Fig. 2.29 : (a) Spectre d’absorption mesure´ par fluorescence pour uneM0, et simule´e pour des ıˆlots isole´s.
2.4.4.1 Nature de l’approximation
La diffusion par le mate´riau de l’onde plane associe´e aux photons incidents |ϕi〉, de vecteur
d’onde
−→
k i, est traduite en e´lectrodynamique quantique par le hamiltonien d’interaction photon-
e´lectron (voir section 2.1). L’onde diffuse´e, de vecteur d’onde
−→
k f est |ϕf 〉. Nous n’envisagerons
que la diffusion e´lastique. Dans la suite, l’e´chantillon e´tudie´ est se´pare´ en deux sous-syste`mes :
les ıˆlots (BQ) et l’ensemble du mate´riau sous les ıˆlots, a` savoir le substrat SiC, la couche tampon
d’AlN et la couche de mouillage GaN, c’est a` dire l’e´chantillonM0. Les hamiltoniens d’interaction
e´lectron-photon associe´s aux ıˆlots et a`M0 sont respectivementHint,BQ etHint,M0 . Le hamiltonien
total du syste`me s’e´crit H = H0 +Hint,BQ +Hint,M0 , ou` H0 est de meˆme nature que le terme
introduit a` la section 2.1.
L’onde primaire |ϕi〉 est diffuse´e dynamiquement par M0 et l’onde
∣∣∣ϕ+M0,i〉 est cre´e´e. De
meˆme,
∣∣∣ϕ−M0,f〉 et l’onde obtenue par renversement du temps a` partir de la diffusion de |ϕf 〉.∣∣∣ϕ+M0,i〉 et ∣∣∣ϕ−M0,f〉 sont des vecteurs propres de Hint,M0 . Enfin, ∣∣∣ϕ+M0/BQ〉 est l’onde re´sultant
de la diffusion de
∣∣∣ϕ+M0,i〉 par les ıˆlots. Les ondes ∣∣∣ϕ+M0,i〉 et ∣∣∣ϕ−M0,f〉 sont des ondes distor-
dues, par rapport a` |ϕi〉 et |ϕf 〉. Sans approximations, l’amplitude diffuse´e est proportionnelle a`








Si la structure de M0 est suffisamment simple, le premier terme de l’e´quation (2.89) peut
eˆtre calcule´ de fac¸on exacte dans le cadre de la the´orie dynamique. C’est le cas pour une
multicouche avec des interfaces rugueuse, telle que M0. La re´flection, la transmission et la
diffraction de l’onde incidente |ϕi〉 peuvent toutes trois eˆtre inclues dans ce premier terme
[Pietsch 04, Schmidbauer 05].
Le calcul du second terme de l’e´quation (2.89) est nettement plus complique´, puisque l’onde∣∣∣ϕ+M0/BQ〉 prend en compte les effets de diffusion multiple au sein des ıˆlots. Cependant, si les ıˆlots
ne repre´sentent qu’une perturbation par rapport a`M0, il est le´gitime d’utiliser une approximation
au premier ordre de
∣∣∣ϕ+M0/BQ〉, en e´crivant ∣∣∣ϕ+M0/BQ〉 ' ∣∣∣ϕ+M0〉 : les ondes distordues sont
diffuse´es cine´matiquement par les ıˆlots. C’est le cadre de l’approximation de Born de l’onde
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k rf ) par M0.








L’influence des ıˆlots et deM0 est ainsi se´pare´e en deux termes, le premier repre´sentant la diffusion
de l’onde incidente par M0, le second la diffusion de l’onde distordue par les ıˆlots.
2.4.4.2 Diffusion des ondes distordues
Chemins de diffusion multiple Explicitons a` pre´sent les deux ondes distordues
∣∣∣ϕ+M0,i〉 et ∣∣∣ϕ−M0,f〉
au point −→r , dans un repe`re orthonorme´ (x, y, z) tel que les axes x et y sont dans le plan
de la surface de l’e´chantillon et z perpendiculaire a` cette surface, oriente´ vers l’exte´rieur de
l’e´chantillon. Si l’onde incidente est 〈−→r |ϕi〉 = eiki·−→r ,
〈−→r |ϕ+M0〉 =
 e



















−i−→k f−→r + r∗
(−→





−→r si z ≤ 0
t∗
(−→





−→r si z ≥ 0
(2.92)
ou` E est l’e´nergie des photons, et r et t sont les coefficients de re´flexion et de transmission,








k tf sont les vecteurs d’onde des ondes re´fle´chies
et transmises (voir figure 2.30).
Remarquons que les e´quations (2.91) et (2.92) ne prennent pas en compte la diffraction
dynamique par M0 [Schmidbauer 05], mais seulement la re´fraction aux interfaces de M0. C’est
justifie´ au voisinage du pic de diffraction des ıˆlots, c’est a` dire en dehors de la condition de Bragg
pour M0. Dans cette re´gion de l’espace re´ciproque, la diffusion par M0 est en effet quasi ne´gli-
geable par rapport a` celle par les ıˆlots. Par ailleurs, dans cette re´gion, l’amplitude diffuse´e par
M0 est essentiellement de la diffusion diffuse dont l’origine est lie´e aux mouvements thermiques
des atomes (voir section 2.2.3.4), et n’interfe`re donc pas notablement avec l’amplitude diffuse´e
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Fig. 2.31 : Quatre chemins de diffusion multiple dans l’approximation DWBA, en ge´ome´trie de diffraction.
θ est l’angle de diffusion, αi et αf sont les angles d’incidence et de sortie.
par les ıˆlots. Pour toutes ces raisons, nous ne´gligerons en outre le premier terme de l’e´quation
(2.90). Nous supposerons que la re´gion de M0 situe´e sous les ıˆlots n’est pas notablement de´-
forme´e, c’est a` dire que la base des ıˆlots est largement contrainte par les couches sous-jacentes
[Jalabert 05]. Ceci est justifie´ par la petite taille des ıˆlots et par leur faible rapport hauteur sur
diame`tre (' 0, 09), et confirme´ par les simulations des champs de de´formations, par la me´thode
des e´le´ments finis, pre´sente´e dans la section 4.2. Nous n’envisagerons donc pas les contributions
z ≥ 0 dans les e´quations (2.91) et (2.92).
La diffusion des ondes distordues par les ıˆlots est donne´e par le deuxie`me terme de l’e´quation
(2.90). L’amplitude diffusion e´lastique d’un atome j dans un ıˆlot est donne´e par le facteur de
diffusion atomique fj (voir section 2.3.3.2). En sommant la contribution de tous les atomes
on obtient la diffusion par les ıˆlots (deuxie`me terme de l’e´quation (2.90)). En ne´gligeant la
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Dans le cas ou` les angles d’incidence et de sortie αi et αf sont bien plus grands que l’angle
critique de re´flexion totale, les coefficients de re´flexion sont tre`s faibles, et il ne reste qu’un terme
dans l’e´quation (2.93). C’est le cas de la diffusion cine´matique des ondes incidentes par les ıˆlots
(figure 2.31(a)). Les trois autres termes impliquent des re´flexions sur M0 et sont connus sous le
nom de chemins de diffusion multiple(figure 2.31(b-d)).
Positions relatives des maxima de diffusion L’espace re´ciproque est de´fini par rapport a` la maille
wurtzite pour le substrat SiC, dont les vecteurs de base −→a , −→b et −→c ont pour norme ‖−→a ‖ =
‖−→b ‖ = aSiC = 0.3081 nm, ‖−→c ‖ = cSiC = 0.5037 nm et forment des angles de 120◦ (entre −→a et−→
b ) et de 90◦ (entre −→a et −→c et entre −→b et −→c ). Dans la BA, qui correspond au premier terme
de l’e´quation (2.93), les positions (h, k, l) dans l’espace re´ciproque sont explore´es en ajustant la




k f − −→k i. Le vecteur −→Q est habituellement de´compose´
selon les directions dans le plan,
−→
Q//, et hors du plan,
−→
Qz. Pour une re´flexion dans le plan telle
que la (303¯0), pour GaN avec un parame`tre de maille dans le plan aGaN , le maximum d’intensite´
se produit pour
Qz = 2pi (sinαf + sinαi) /λ = 0 = 2pil/cSiC (2.94)
et
Q// ' 4pisinθ/λ = 2pi/d303¯0 (2.95)
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Tab. 2.3 : Les quatre chemins de diffusion utilise´s pour nos simulations, leurs pre´facteurs, leurs vecteurs de
diffusion, et la position de leur maximum selon h, k et l pour la re´flexion (303¯0), en αi = 0, 15◦
et αi = 0, 3◦, pour 10,3 keV.
Chemin Pre´facteur
−→
































k ri 3 0 - -
ou` d303¯0 = aGaN/
√
12 = 3 × aSiC/
(
h×√12) est la distance entre les plans GaN (303¯0). Les
e´quations (2.94) et (2.95) sont simultane´ment satisfaites pour αf = −αi, et h = 3× aSiC/aGaN .
Remarquons que k = 0 pour la re´flexion (303¯0). Pour le deuxie`me chemin (deuxie`me terme
dans l’e´quation (2.93), le vecteur
−→
k f − −→k ri doit eˆtre envisage´ pour de´terminer le maximum
d’intensite´ pour la re´flexion (303¯0). Cela conduit a` Qz = 2pi (sinαf − sinαi) /λ = 0, i.e. αf = αi,
et h = 3× aSiC/aGaN . En conse´quence, le maximum d’intensite´ se situe en h = 3× aSiC/aGaN
et l = 2cSiCsinαi/λ. Pour le troisie`me chemin (troisie`me terme dans l’e´quation (2.93)), Qz = 0
conduit a` 2pi (−sinαf + sinαi) /λ = 0, i.e. αf = αi, et h = 3 × aSiC/aGaN . En conse´quence,
le maximum d’intensite´ se situe en l = 2cSiCsinαf/λ et h = 3 × aSiC/aGaN . Enfin, pour




k ri ne peut s’annuler
expe´rimentalement, excepte´ pour αi = αf = 0, c’est a` dire que le maximum selon l n’est pas
accessible. Dans le plan, h = 3× aSiC/aGaN donne le maximum d’intensite´.
Le tableau 2.3 re´sume les pre´facteurs, les vecteurs de diffusion, et la position selon h, k et l
du maximum d’intensite´ de chacun des quatre chemins, pour la re´flexion (303¯0). Ces positions
sont calcule´es pour αi = 0, 15◦ and αf = 0, 30◦. Remarquons que les de´calages selon l entre les
positions des chemins sont faibles, par rapport notamment a` la largeur des pics de diffraction
(voir section 2.4.4.3). En fait, les contributions des quatre chemins sont superpose´es selon h et
k, et le´ge`rement de´cale´es selon l.
Pour une re´flexion hors du plan (303¯2) mesure´e en incidence rasante et avec un angle de
sortie grand (' 27◦ pour SiC a` 10,6 keV), seuls les deux premiers chemins ont une amplitude
notable. Ils ne sont superpose´s ni selon h, ni selon l. Cependant les de´calages sont faibles, de
l’ordre de ceux pour la re´flexion (303¯0), et sont tre`s petits devant l’e´tendue des pics de diffraction
des ıˆlots.
2.4.4.3 Simulation de la de´pendance angulaire et avec l’e´nergie de l’intensite´
L’objectif de cette section est d’e´valuer l’importance relative des quatre chemins en fonction
de l’e´nergie des photons X. Pour ce faire, le calcul de l’intensite´ est fait a` partir de l’e´quation
(2.93), en utilisant les coefficients de re´flexion simule´s pour M0 (section 2.4.3.2, et en calculant
les diffe´rentes sommes selon la me´thode expose´e dans la section 4.3, pour un ıˆlot mode`le, a`
savoir une pyramide a` base hexagonale tronque´e pure GaN (voir sections 1.3.7.1 3.3.2.3), de 30
nm de diame`tre et de 4 nm de hauteur, avec une de´formation uniforme dans et hors du plan
εxx,GaN = −0, 7 % et εzz,GaN = +0, 4 % (i.e., aGaN = 0.3166 nm et cGaN = 0.5206 nm). Ces
valeurs correspondent a` celle des ıˆlots que nous e´tudions au chapitre 6.
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Fig. 2.32 : Intensite´ diffuse´e (logarithme) calcule´e pour un ıˆlot pyramidal de GaN de´pose´ sur M0, en
fonction de αf au voisinage de la re´flexion (303¯0) pour chacun des quatre chemins et pour
l’ensemble des diffe´rents chemins (pointille´s). Les deux cas correspondent a` (a) αi = 0, 15◦ et
(b) αi = 0, 3◦.
De´pendance angulaire La figure 2.32 montre l’intensite´ totale ainsi que la contribution de chaque
chemin, simule´es a` 10,3 keV, en fonction de αf pour αi = 0, 15◦ et αf = 0, 3◦ autour de la
re´flexion (303¯0) des ıˆlots GaN. De fac¸on e´quivalente, ces re´sultats sont repre´sente´s en fonction
de l = cSiC (sinαi + sinαf ) /λ. Les oscillations sur les deux premiers chemins ont pour origine
la hauteur finie des ıˆlots. Les faibles de´calages dans la localisation des deux premiers chemins
(voir tableau 2.3) sont ne´gligeables en comparaison de la largeur ∆l ∼ 0, 15 des deux premiers
chemins selon l, et ne seront pas observe´s expe´rimentalement. Les amplitudes des deux premiers
chemins sont tre`s proches l’une de l’autre dans le re´gime sous-critique, en raison de la forte
re´flectivite´ dans ce domaine angulaire. Dans le re´gime sur-critique, le seul chemin d’amplitude
notable est le premier, sauf pour αf < αc ou` le troise`me chemin devient important.
La figure 2.33 montre l’intensite´ totale en fonction de αf et αi. Il est important de souligner
que l’intensite´ totale n’est pas la somme de l’intensite´ des diffe´rents chemins, en raison des
interfe´rences possibles entre chemins [Kegel 01]. En particulier, les chemins interfe`rent de fac¸on
destructive en αf < αc, et de fac¸on constructive en αf = αc. En αi = αf = αc, on observe un
fort maximum, connu sous le nom de pic de Yoneda [Yoneda 63].
De´pendance avec l’e´nergie Chacun des termes de l’e´quation (2.93) de´pend de l’e´nergie par les cor-
rections anomales f ′j=Ga et f
′′
j=Ga au facteur de diffusion atomique du Ga, qui interviennent dans
les sommes. Ces facteurs de diffusions sont ceux des atomes Ga dans les boˆıtes. Les variations
re´gulie`res des sommes en fonction de l’e´nergie sont de´termnine´es principalement par celles de
f ′0,Ga et f
′′
0,Ga (voir e´quation (2.67)) et par la structure cristallographique moyenne du mate´riau,
qui est diffe´rente pour les ıˆlots et M0. Les oscillations de structure fine dans les coefficients de
re´flexion et dans les sommes ne sont pas, a priori, e´quivalentes, parce que l’environnement local
des atomes de Ga n’est pas le meˆme dans les ıˆlots et dans la couche de mouillage. En re´sume´,
dans le cas le plus ge´ne´ral, la de´pendance avec l’e´nergie de l’intensite´ diffuse´e calcule´e selon
l’e´quation (2.93) est un me´lange des contributions des sommes et des coefficients de re´flexion, si
bien que a priori, il n’est pas possible d’extraire les variations anomales provenant des atomes
de Ga dans les ıˆlots spe´cifiquement. Dans la suite de cette section, nous prenons en compte les
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Fig. 2.33 : Intensite´ diffracte´e calcule´s en fonction de αi et αf au voisinage de la re´flexion (303¯0), incluant
quatre chemins, pour un ıˆlot pyramidal de GaN de´pose´s sur M0.
de´pendances en e´nergie disctinctes des sommes et des coefficients de re´flexion pour le calcul de
l’intensite´ diffuse´e dans le cadre de la DWBA selon l’e´quation (2.93 et dans la BA (premier
terme de l’e´quation (2.93)). Ainsi, nous e´valuons l’influence des coefficients de re´flexion.
Les contributions oscillantes des corrections anomales, χ′j=Ga et χ
′′
j=Ga deM0 sont accessibles
expe´rimentalement, en extrayant la contribution oscillante du spectre d’absorption reproduit sur
la figure 2.29. Ce n’est a priori pas le cas pour les atomes Ga spe´cifiquement dans les ıˆlots, comme
nous l’avons explique´ ci-dessus. Pour analyser l’importance relative des contributions oscillantes
de Ga dansM0 et dans les ıˆlots, il est donc ne´cessaire de simuler χ′j=Ga and χ
′′
j=Ga pour Ga dans
les ıˆlots. C’est l’objet de la simulation du signal EXAFS χ′′j=Ga, que nous avons faites sur la base
du calcul ab initio des phases et amplitudes de diffusion du photoe´lectron virtuel a` l’aide du code
FEFF8 (voir section 2.3.3.2), pour une structure GaN wurtzite de parame`tres de maille aGaN =
0,3166 nm et cGaN = 0,5206 nm (GaN relaxe´ correspond a` aGaN = 0.3189 nm et cGaN = 0.5185
nm), pour un cluster de 0,6 nm de rayon comprenant 50 voisins. Sur la figure 2.29, nous avons
reproduit le signal d’absorption correspondant. Ce signal est diffe´rent du signal, expe´rimental,
correspondant a` Ga dans la couche de mouillage (M0). Les diffe´rences proviennent a` la fois des
imperfections du mode`le utilise´ pour conduire la simulation, et d’un environnement local non
e´quivalent pour Ga dans les ıˆlots ou la couche de mouillage. Nous exploitons dans la suite ces
diffe´rences pour analyser l’importance relative des coefficients de re´flexion de M0 et des sommes
dans l’e´quation (2.93) en ce qui concerne les oscillations de structure fine dans la DWBA.
La figure 2.34(a,c) montre les variations avec l’e´nergie de l’intensite´ diffuse´e, simule´e au
voisinage de la re´flexion (303¯0) dans le re´gime sous-critique avec αi = αf = 0, 15◦ et dans le
re´gime sur-critique avec αi = αf = 0, 3◦. L’intensite´ diffuse´e est calcule´e dans la DWBA, en
tenant compte des quatre termes de l’e´quation (2.93), et pour chacun des chemins de diffusion.
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Fig. 2.34 : Spectres DAFS calcule´es en fonction de l’e´nergie au voisinage de la re´flexion (303¯0) pour chacun
des quatre chemins, pour un ıˆlot pyramidal de GaN de´pose´s sur une multicouche (GaN + AlN
+ substrat SiC). Les deux cas correspondent a` αi = αf = 0, 15◦ et αi = αf = 0, 3◦.
Dans le re´gime sous-critique (figure 2.34(a)), les quatre chemins de diffusions ont des amplitudes
comparables. En particulier le profil de variation avec l’e´nergie de l’intensite´ calcule´e dans la
DWBA est tre`s semblable a` celui du premier chemin de diffusion, qui correspond a` la BA, en
raison de la faible de´pendance avec l’e´nergie des coefficients de re´flexion dans ce re´gime. Au
contraire, dans le re´gime sur-critique (figure 2.34(b)), l’amplitude du premier chemin est bien
plus importante que celle des autres. Cependant, l’intensite´ totale diffe`re notablement de celle
calcule´e dans la BA, en raison d’interfe´rences entre le premier chemin et les trois autres. Pour
autant, les variations re´gulie`res de l’intensite´ en fonction de l’e´nergie autour du seuil d’absorption
sont tre`s similaires dans la BA et dans la DWBA.
La figure 2.34(b,d) montre les oscillations χ dans la DWBA et pour les quatre chemins
de diffusion, extraites de l’intensite´ diffuse´e (figure 2.34(a,c)) a` l’aide du code AUTOBK. Il est
remarquable que dans les cas sur- et sous-critiques, les oscillations de structure fine soient tre`s
semblables dans la DWBA et la BA. C’est une indication forte que les coefficients de re´flexion
ont tre`s peu d’effets sur la re´gion des oscillations au dela` du seuil.
Finalement, pour rendre compte du montage expe´rimental, nous inte´grons l’amplitude diffu-
se´e en fonction de αf , sur environ 1◦ (voir section 3.2.1). L’inte´gration affecte principalement les
deux derniers chemins en re´duisant fortement leur amplitude. Les conclusions qualitatives sont
les meˆmes que pre´ce´demment, a` savoir que le profil et les oscillations sont tre`s proches dans la
DWBA et pour le premier chemin, qui correspond a` la BA, (figure 2.35), en raison (i) de la faible
quantite´ de Ga dans M0, (ii) de la faible de´pendance avec l’e´nergie de la re´flectivite´ pour des
angles sous-critiques et (iii) de la faible re´flectivite´ pour les angles sur-critiques. Cette analyse
justifie a posteriori dans le cas qui nous inte´resse un traitement de la diffraction anomale dans
le cadre de la BA.
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Fig. 2.35 : Spectres DAFS calcule´es en fonction de l’e´nergie, en inte´grant en αf , au voisinage de la
re´flexion (303¯0) pour chacun des quatre chemins, pour un ıˆlot pyramidal de GaN de´pose´s sur
une multicouche (GaN + AlN + substrat SiC). Les deux cas correspondent a` αi = 0, 15◦ et
αi = 0, 3◦.
Traitement de la diffraction anomale multi-longueurs d’onde et des oscillations de structure fine mesure´es
en incidence rasante Dans la suite du manuscrit, une grande partie des e´tudes est consacre´e au
recouvrement des ıˆlots par une couche d’AlN. Dans ce cas, la perturbation par rapport a` M0
ne sera plus simplement les ıˆlots, mais inclura en outre la couverture d’AlN. Dans ce cas, les
sommations dans l’e´quation (2.62) doivent eˆtre e´tendues a` la couche d’AlN sur les ıˆlots.
Dans le re´gime sous-critique et pour une re´flexion dans le plan (303¯0), compte tenu du
montage expe´rimental qui inte`gre l’intensite´ en fonction de αf , la contribution des deux derniers

























k i−−→k ri devant
−→
Q dans la deuxie`me exponentielle de l’e´quation (2.96), l’am-
plitude de diffusion s’e´crit









c’est a` dire que F s’e´crit comme un facteur de structure cine´matique multiplie´ par un 1 + r = t,
le facteur de transmission. Ce pre´facteur ne subit que de tre`s faibles variations avec l’e´nergie,
meˆme au voisinage du seuil d’absorption de Ga, en raison de la faible quantite´ de Ga dans M0
et de l’angle sous-critique (voir figure 2.28). Pour l’analyse de la diffraction MAD, il est donc
possible d’utiliser le de´veloppement cine´matique pre´sente´ dans la section 2.3.2, en factorisant le
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terme 1+ r. L’intensite´ s’exprime ainsi de la meˆme fac¸on que l’e´quation (2.62), en multipliant le
terme de droite par ‖1+r‖2. La de´pendance en e´nergie de ce facteur est ne´glige´e devant celles de
f ′Ga et f
′′
Ga, si bien que la proce´dure d’affinement du profil de l’intensite´ en fonction de l’e´nergie
pre´sente´e dans la section 2.3.2.3 reste valable.
Dans le re´gime sur-critique αi = 1, 5 × αc par exemple, pour une re´flexion (303¯0), les che-
mins de diffusion multiples (trois derniers termes de l’e´quation (2.93)) sont faibles. Le montage
expe´rimental limite encore davantage les deux derniers termes. En conse´quence, l’amplitude de
diffusion s’e´crit comme un facteur de structure cine´matique, et le traitement cine´matique du
MAD (voir section 2.3.2) et de l’EDAFS (voir section 2.3.3.2) est justifie´.
Pour une re´flexion hors du plan telle que (303¯2), mesure´e en incidence sous-critique et sortie
non rasante (αf ' 27◦ a 10,6 keV pour SiC), les deux derniers chemins de diffusion sont ne´-
gligeables et l’amplitude de diffusion s’e´crit comme l’e´quation 2.96. En toute rigueur, les deux
exponentielles ne sont pas e´gales dans ce cas. Cependant, en ne´gligeant la diffe´rence de locali-
sation des deux premiers chemins, les deux exponentielles sont comparables, et il est possible
d’utiliser comme pour une re´flexion dans le plan un formalisme cine´matique pour analyser le
MAD. En incidence sur-critique, seul le premier terme est pre´dominant, et l’analyse cine´matique
est justifie´e.
Limites de l’approximation de Born de l’onde distordue L’approximation DWBA doit eˆtre utilise´e
avec pre´caution, notamment lorsque la perturbation repre´sente une quantite´ de matie`re non
ne´gligebale devant M0. Lorsque les ıˆlots deviennent tre`s denses en particulier, on peut observer
un de´doublement du pic de Yoneda (un pour le substrat, un pour une couche e´quivalente aux
ıˆlots), qu’il est possible de pre´dire pour la diffusion aux petits angles en incluant, dans M0,
une couche dont la composition correspond a` la quantite´ de matie`re totale contenue dans les
ıˆlots, re´partie sur une e´paisseur e´gale a` la hauteur moyenne des ıˆlots. Les ıˆlots sont par la suite
traˆıte´s comme une fluctuation de matie`re par rapport a` cette couche moyenne. Cette approche
n’est cependant pas valable pour la diffraction, qui fait ne´cessairement intervenir toute la matie`re
pre´sente dans les ıˆlots. Par ailleurs, l’approximation DWBA perd son sens lorque les phe´nome`nes
de diffusion multiple par la perturbation ne peuvent eˆtre ne´glige´s. C’est le cas pour des ıˆlots tre`s
denses en surface. Une approximation au second d’ordre, voire plus, est dans ce cas indispensable.
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Chapitre 3
Mesure et analyse de la diffraction anomale et
des structures fines en condition de diffraction
pour des nanostructures
Nous pre´sentons tout d’abord l’instrumentation utilise´e pour une grande partie des travaux
pre´sente´s dans ce manuscrit. Le dispositif expe´rimental, de´veloppe´ dans le groupe collabora-
tif de recherche (Collaborative Research Group, CRG) Diffraction et Diffusion Anomale multi-
longueurs d’onde (D2AM), sur la ligne de lumie`re BM2 a` l’installation Europe´enne de rayon-
nement synchrotron, (European Synchrotron Radiation Facility, ESRF), est de´taille´. L’optique
de la ligne D2AM, le diffractome`tre, ainsi que les re´glages utilise´s pour la mesure de la diffrac-
tion anomale et des oscillations de structure fine en condition de diffraction, sont pre´sente´s et
discute´s dans la premie`re partie. Les deux autres parties sont consacre´es a` une e´tude de´taille´e
d’un e´chantillon de boˆıtes quantiques GaN, par diffraction anomale multi-longueurs d’onde et
analyse des structures fines en condition de diffraction. Au cours de ces deux parties, nous met-
tons en pratique les proce´dures d’analyse pre´sente´es au chapitre 2, pour e´tudier deux proble`mes
concrets : l’effet du champ de de´formations et de la taille finie des ıˆlots sur la largeur des pics
de diffraction, et l’environnement local des atomes Ga dans les ıˆlots.
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Fig. 3.1 : Ele´ments de l’optique sur la ligne de lumie`re D2AM a` l’ESRF. Les deux dernie`res fentes sont
solidaires du diffractome`tre.
3.1 La ligne de lumie`re D2AM a` l’ESRF
La ligne fonctionne avec le support scientifique actif de quatre laboratoires de Grenoble, LdC-
CNRS, LTPCM-INPG, LSP-UJF et SP2M-CEA. Sa configuration permet de changer facilement
l’e´nergie des photons X, sur une gamme d’e´nergie d’environ 1 keV, tout en gardant un point de
focalisation tre`s stable. Les mesures de diffraction re´sonante ou anomale, et des structures fines
en condition de diffraction, sont une des spe´cificite´s de la ligne. Elles concernent aujourd’hui
entre autres les nanostructures (puits, fils et boˆıtes quantiques), en particulier semiconductrices.
Par ailleurs, une partie importante des e´tudes sur D2AM concerne la diffusion aux petits angles
a` haute re´solution, notamment pour l’e´tude de couches minces de´pose´es en surface [Guhr 05] et
dans le domaine de la matie`re molle [La´szlo´ 04].
3.1.1 Ele´ments de l’optique
Les figures 3.1 et 3.2(a) donnent une repre´sentation sche´matique et une photographie de
l’optique de la ligne [Ferrer 98]. Les expe´riences de diffraction MAD et la spectroscopies X en
condition de diffraction, qui re´clament un point de focalisation et une intensite´ extreˆmement
stables sur environ 1 keV, sont particulie`rement exigeantes et ont largement contribue´ a` l’ame´-
lioration des qualite´s optiques de la ligne [Grenier 01, Renevier 03].
3.1.1.1 Source
La source de photons est un aimant de de´viation de 0,8 T. L’optique fait une image de la
source, et permet d’ajuster l’e´nergie des photons X entre 5 et 25 keV, tout en gardant fixe le
point de focalisation, graˆce a` un double monochromateur a` focalisation sagitale, dispose´ entre
deux miroirs courbe´s cylindriquement. Le deuxie`me jeu de fentes (S2) est utilise´ pour ”nettoyer”
le faisceau.
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3.1.1.2 Monochromateur
Le monochromateur (figure 3.2(c)) est constitue´ de deux cristaux de Si. Le premier cristal est,
au choix, un cristal de Si (111) ou (311). Au seuil K de Ga (10,367 keV) qui nous inte´resse dans
ce manuscrit, la largeur de Darwin du cristal (111) permet une re´solution en e´nergie de l’ordre
de 1 eV. Pour des e´nergies plus e´leve´es, par exemple au seuil K de In (27,940 keV), le cristal
(311) est pre´fe´re´. Le second cristal du monochromateur est courbe´ pour une focalisation sagitale.
La face infe´rieure du cristal pre´sente des ailettes pour e´viter la courbure anticlastique (figure
3.2(b)). Les ailettes provoquent des variations locales de la courbure du cristal, qui s’ajoutent a`
la courbure moyenne. Les re´gions situe´es au dessus des ailettes (0,8 mm) sont moins convergentes
que les re´gions entre les ailettes (0,4 mm), et ont un point de focalisation plus e´loigne´ (figure
3.3).
3.1.1.3 Miroirs
Les miroirs (figure 3.2(d,e)) fonctionnent sur le principe de la re´flexion totale (voir section
2.4.2.2) des rayons X, en incidence rasante. Ainsi, les harmoniques d’e´nergie supe´rieure, pour
lesquelles l’angle de re´flexion total est plus faible, sont absorbe´es par les miroirs. Les deux miroirs
sont constitue´s d’une couche de 40 nm de Pt, dont la rugosite´ est infe´rieure a` 0,4 nm, de´pose´e
sur un cristal de silicium. Le premier miroir permet d’obtenir un faisceau collimate´ et ainsi une
re´solution en e´nergie optimum. Il re´duit la charge thermique sur le premier cristal. Le deuxie`me
miroir, identique au premier, focalise le faisceau X dans le plan vertical.
3.1.2 Exploration de l’espace re´ciproque
L’espace re´ciproque est explore´ en tournant des cercles solidaires de l’e´chantillon et du de´tec-
teur. Ainsi, l’espace re´ciproque peut eˆtre parame´tre´ par les angles que font les diffe´rents cercles
avec des positions de re´fe´rence, ou, de fac¸on e´quivalente, en fonction des coordonne´es h, k et l
de l’espace re´ciproque.
3.1.2.1 Diffractome`tre huit cercles
Le diffractome`tre est un e´quipement a` multi-usages qui permet d’explorer une large gamme
de l’espace re´ciproque.
Le diffractome`tre est de type 4S+2D [You 99], c’est a` dire quatre cercles pour l’e´chantillon
(rotations µ, χ, ϕ et η) et deux pour le de´tecteur (rotations ν et δ) (figures 3.4(a,c)). En outre,
deux cercles supple´mentaires sur le bras de´tecteur sont de´die´s a` un analyseur qui permet de
se´lectionner pre´cise´ment l’e´nergie du faisceau diffuse´. Nous n’avons pas utilise´ ces deux derniers
cercles pour nos mesures. Les de´placements des diffe´rents cercles ont une pre´cision meilleure que
0,001◦. Compte tenu de l’encombrement autour du diffractome`tre, les cercles ω, χ, ν et δ ont des
de´placements limite´s. La sphe`re de confusion du diffractome`tre, c’est a` dire le lieu des positions
occupe´es par le centre du diffractome`tre lors des diffe´rents mouvements, a un rayon de 0,05 mm
(mesure en 2003), tout a` fait acceptable pour nos mesures.
Le diffractome`tre comporte huit cercles, autorisant la se´lection de la polarisation σi (−→ε i




Q) ou pii (−→ε i, −→k i et −→Q sont coplanaires)
du faisceau X qui frappe l’e´chantillon (voir figure 2.5). Le diffractome`tre repose sur une table
utilise´e pour son alignement.
Les mesures de diffraction pre´sente´es dans ce manuscrit ont e´te´ faites en fixant le cercle µ
de telle sorte que le faisceau de rayons X frappe l’e´chantillon en incidence rasante. Par ailleurs,
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Fig. 3.2 : (a) Vue de la cabane optique de D2AM. (b) Courbeur du second cristal (a` ailettes) mono-
chromateur. (c) Double monochromateur, incluant le courbeur. (d) Premier miroir. (e) Second
miroir.
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Fig. 3.3 : Repre´sentation sche´matique d’une coupe du second cristal courbe´ du monochromateur. Points
de focalisation des diffe´rentes re´gions a` la surface du cristal. Les petits cercles vides signalent
les points de convergence du faisceau. Lorsque le faisceau est sous-focalise´ sur le centre du
goniome`tre, les renforcements d’intensite´ observe´s sur une came´ra proviennent de re´gions du













Fig. 3.4 : (a) Vue sche´matique du diffractome`tre huit cercles, et description des angles. (b) Repre´sen-
tation sche´matique de la ge´ome´trie en incidence rasante utilise´e pour la re´flexion (303¯0). (c)
Photographie du diffractome`tre.
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Fig. 3.5 : Ge´ome´trie de diffraction en incidence rasante pour une re´flexion (303¯0). Remarquer l’ouverture
des fentes de´tecteur.
pour les mesures de diffraction en incidence rasante, les cercle η, ν et µ (angle d’incidence, αi)
e´taient maintenus fixes, comme le montre la figure 3.4(b).
Pour une re´flexion de type (303¯0), dans le plan de la surface de l’e´chantillon, l’angle χ est
maintenu a` 90◦, si bien que la polarisation σi du faisceau de rayons X est perpendiculaire a` la
surface. La condition de diffraction est recherche´e au moyen de rotations d’angles ϕ (= θ) et δ
(= 2θ). Pour une re´flexion hors du plan, telle que (303¯2), une rotation d’angle χ suffit. Quelle
que soit la re´flexion, le plan d’incidence e´tait vertical.
3.1.2.2 Fentes de´tecteur
Deux jeux de fentes sont dispose´s sur le bras de´tecteur (voir figure 3.4) pour ajuster la
re´solution souhaite´e dans l’espace re´ciproque, et pour se´lectionner une re´gion de l’e´chantillon
(fentes verticales). Ces fentes sont re´gle´es dans le faisceau direct. Le premier jeu de fente est
situe´ a` 260 mm de l’e´chantillon, le second a` 650 mm. Entre les deux fentes, sur le parcours du
faisceau diffracte´, un tube est dispose´ dans lequel un vide primaire est maintenu, afin de limiter
la diffusion par l’air.
Pour une re´flexion dans le plan et dans la ge´ome´trie repre´sente´e sur la figure 3.4(b), les
fentes sont ferme´es horizontalement a` 2 mm. Avec de telles fentes, le de´tecteur voit 4,5 mm de
l’e´chantillon le long du faisceau (pour δ ' 90◦). En outre, la re´solution sur la valeur de δ (2θ)
est 0,09◦, c’est a` dire moins de 0,001 sur la valeur de h au voisinage de la re´flexion (303¯0) de
GaN a` 10,3 keV. En conse´quence, au voisinage de cette re´flexion, les parame`tres structuraux
d’une maille GaN sont de´termine´s avec une pre´cision de l’ordre de 0,0001 nm. Pour la re´flexion
(303¯0), nous avons syste´matiquement inte´gre´ le signal diffracte´ sur l’angle de sortie du faisceau
αf , sur environ 1◦, comme le montre la figure 3.5, en ouvrant largement les fentes horizontales
et en de´plac¸ant les fentes de fac¸on a` inte´grer le signal au dessus de la surface de l’e´chantillon.
Pour une re´flexion hors du plan, les fentes sont ferme´es verticalement et horizontalement a` 2 ou
3 mm, dans la gamme d’e´nergie que nous utilisons (10-11 keV).
3.1.2.3 Environnement e´chantillon
L’e´chantillon est colle´ par de la cire sur un support en laiton, dispose´ sur une teˆte goniome´-
trique autorisant translations et rotations. A l’aide d’une came´ra visant le centre du goniome`tre,
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la position de l’e´chantillon est ajuste´e. Deux berceaux perpendiculaires sont ensuite ajuste´s pour
aligner la normale a` la surface de l’e´chantillon avec l’axe du cercle ϕ du diffractome`tre. Cette
ope´ration est contraˆle´e en repe´rant la position sur un e´cran d’un faisceau laser re´fle´chi, au cours
d’une rotation de 180◦ de l’angle ϕ. Pour un e´cran situe´ a` 1,5 m de l’e´chantillon, un de´placement
de 1 mm du spot laser sur l’e´cran correspond a` un angle d’environ 0,015◦ entre la normale a` la
surface de l’e´chantillon et l’axe du cercle ϕ, tout a` fait acceptable.
L’e´chantillon peut eˆtre place´ dans une enceinte en Be, au sein de laquelle un vide primaire
est maintenu. Ainsi, l’oxydation par l’ozone cre´e´e par ionization de l’air est e´vite´e.
3.1.2.4 De´tection
Pour les mesures pre´sente´es dans ce manuscrit, le de´tecteur utilise´ est ponctuel. Il s’agit d’un
photomultiplicateur avec un scintillateur NaI. Ce type de de´tecteur offre une grande dynamique
(de 0 a` 1 × 105 coups par secondes) et un temps de re´ponse re´duit, plus faible que celui de
l’e´lectronique associe´e. On lui pre´fe`re cependant de plus en plus des de´tecteurs a` une dimension
(par exemple Vantec, de Bruker) pour la cartographie de l’espace re´ciproque, qui pre´sentent
aujourd’hui de bonnes dynamiques de mesure et permettent de re´duire conside´rablement les
temps d’acquisition. Les de´tecteurs a` deux dimensions, plus one´reux, sont une solution inte´res-
sante, meˆme si des proble`mes importants subsistent dans une ge´ome´trie en incidence rasante,
notamment pour de´finir un angle de diffusion de fac¸on univoque sur l’ensemble de la re´gion de
l’e´chantillon illumine´e par le faisceau.
Des atte´nuateurs sont place´s dans le faisceau direct avant l’e´chantillon, pour ne pas saturer
le de´tecteur dans le faisceau direct ou au voisinage des pics de diffraction intenses des substrats.
Ces atte´nuateurs sont des feuilles d’Al d’e´paisseurs variables (1600, 800, 400 et 200 µm), dont
l’absorption est calibre´e dans le faisceau direct.
Un signal proportionnel a` l’intensite´ I0 du faisceau direct frappant l’e´chantillon est mesure´
au moyen d’un moniteur, constitue´ d’une photodiode Canberra de´tectant la fluorescence d’une
feuille de Ti de 4 µm d’e´paisseur, place´e sous vide dans le trajet du faisceau de rayons X.
Cette mesure est primordiale, puisqu’elle permet de corriger les variations d’intensite´ mesure´es
en condition de diffraction qui n’ont pas pour origine un effet anomal. Ainsi, la mesure de
l’intensite´ diffracte´e est corrige´e des variations de I0 avec l’e´nergie et le temps.
3.1.3 Alignement optique
Les expe´riences MAD ne´cessitent une bonne stabilite´ de la position et de l’intensite´ du
faisceau sur une centaine d’eV avant et apre`s le seuil d’absorption d’un e´le´ment. Pour la spec-
troscopie DAFS, les exigences sont bien plus importantes, puisque les variations de l’intensite´
(hors bruit), doivent eˆtre limite´es sur 1 keV a` environ 0,1 %. En outre, compte tenu de la dure´e
des mesures, plusieurs heures typiquement sur un aimant de de´viation, une grande stabilite´ dans
le temps est indispensable. Afin de re´aliser un tel montage optique, dont le point de focalisation
doit tre`s peu varier avec la longueur d’onde, la courbure des deux miroirs, la position angulaire
du second miroir, l’accord entre les deux cristaux du monochromateur (tunning) et les axes du
second cristal (courbe´) du monochromateur doivent eˆtre ajuste´s. Pour la ge´ome´trie en incidence
rasante, cet achromat doit pre´senter des qualite´s extreˆmes de stabilite´. En effet, un e´chantillon
de 4 mm de diame`tre tel que ceux que nous utilisons, incline´ de 0,15◦, n’intercepte que 10µm du
faisceau. Cette taille fixe un ordre d’ide´e de la stabilite´ horizontale que doit pre´senter le faisceau.
De par sa structure en ailettes, le second cristal du monochromateur induit une aberration de
focalisation qui structure le faisceau. Il est donc tre`s difficile de maintenir une focalisation stable
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pour l’ensemble du faisceau sur l’e´tendue de la gamme d’e´nergie utilise´e. Pour cette raison, seule
une partie limite´e du second cristal, pour laquelle le point de focalisation est de´fini de fac¸on
univoque, est utilise´e. Cette partie correspond a` l’espace entre deux ailettes. La focalisation est
tout d’abord ajuste´e pour amener la partie gauche du cercle mate´rialise´ sur la figure 3.3 sur
une came´ra situe´ au centre du diffractome`tre (came´ra dite ESRF), ou sera place´ l’e´chantillon.
Parmi les diffe´rents points de focalisation correspondant chacun a` une re´gion situe´e entre deux
ailettes, un seul sera utilise´ pour les mesures : celui situe´ le plus au fond de la goulotte forme´e
par le second cristal. Pour ce faire, l’espacement horizontal des fentes en avant de l’optique (S1)
est diminue´.
L’axe de la goulotte du second cristal est ajuste´ par rapport a` l’axe du faisceau (mouvement
χ du second cristal du monochromateur), afin que le faisceau reste fixe horizontalement en
fonction de l’e´nergie. Pour une e´nergie en milieu de gamme, l’espace entre les deux cristaux
du monochromateur (mouvement utx du second cristal) est re´gle´ pour que le faisceau frappe
le second miroir en son centre. L’accord entre les deux cristaux du monochromateur permet
d’optimiser l’intensite´ du faisceau, et de maintenir la position verticale du faisceau en fonction
de l’e´nergie.
En fonction de l’e´nergie, il est possible d’ajuster la focalisation en courbant le second cristal.
Cependant, pour la spectroscopie DAFS, seule la re´gion du second cristal comprise entre deux
ailettes au fond de la goulotte du second cristal est utilise´e. La focalisation varie peu avec
l’e´nergie sur une gamme de 1 keV autour d’un seuil d’absorption. Pour cette raison, il ne sera
pas ne´cessaire pour les mesures d’utiliser une focalisation dynamique avec l’e´nergie. En revanche,
il est ne´cessaire, pour que le faisceau ne se de´place pas verticalement au cours d’un balayage en
e´nergie, d’accorder les deux cristaux du monochromateur. A cet effet, quelques optimisations a`
au moins trois e´nergies sont utilise´es pour interpoler line´airement la position du second cristal
sur toute la gamme d’e´nergie utilise´e.
Il faut enfin faire passer le faisceau par le centre du diffractome`tre. Pour cela, on dispose au
centre du diffractome`tre une sphe`re de petite dimension ('1 mm de diame`tre), que l’on de´place
dans le trajet du faisceau en de´plac¸ant l’ensemble du diffractome`tre sur la table qui le supporte.
Au cours de cette ope´ration il faut veiller a` ce que le faisceau passe par le centre du jeu de fentes
(S4) solidaire du diffractome`tre, situe´ en aval du centre. De la sorte, les positions des diffe´rents
cercles sont parfaitement de´finies par rapport a` l’axe du faisceau.
Une fois l’alignement, termine´, le faisceau mesure au niveau du centre du diffractome`tre 100
µm dans la direction verticale, et 200 µm dans la direction horizontale. Dans la ge´ome´trie que
nous utilisons, repre´sente´e sur la figure 3.4(b)), la divergence horizontale du faisceau est donne´e
par la taille de la re´gion e´claire´e sur le second cristal du monochromateur, et par la distance entre
le point de focalisation du faisceau X et le second cristal. Nous n’e´clairons qu’une re´gion entre
deux ailettes du second cristal, situe´e au fond de la goulotte (0,4 mm). Compte tenu de la taille
horizontale du faisceau au niveau du centre du diffractome`tre (200 µm), et de la distance entre
le second cristal et le centre du diffractome`tre (10,7 m), la divergence horizontale du faisceau
est de 0, 001◦, ce qui de´finit la re´solution sur l’angle d’incidence αi du faisceau avec la surface
de l’e´chantillon.
Il convient enfin de calibrer pre´cise´ment l’e´nergie, en mesurant, par exemple, l’absorption du
faisceau direct a` travers un e´chantillon simple utilise´ comme re´fe´rence. Pour toutes les mesures
pre´sente´es dans ce manuscrit, nous avons utilise´ une pastille de GaAs.
126


























39,5 40 40,5 41





80,6 80,8 81 81,2 81,4



































Fig. 3.6 : Orientation d’un e´chantillon a` 10,6 keV. (a) De´placement z de l’e´chantillon dans le faisceau
direct. (b) Balayage µ de l’e´chantillon, pour un angle ν = 1◦ du bras de´tecteur (δ = 0◦). (c)
Balayage de l’angle ϕ (' θ) de l’e´chantillon au voisinage de la re´flexion (303¯0) d’un pseudo
substrat AlN. (d) Balayage de l’angle δ (' 2θ) du de´tecteur au voisinage de la re´flexion (303¯0)
d’un pseudo-substrat AlN. (e) Balayage θ− 2θ au voisinage de la re´flexion (303¯0) d’un pseudo-
substrat AlN. La contribution a` l’intensite´ diffracte´e, autour de 80,2◦, provient des ıˆlots de GaN.
(f) Balayage de l’angle αi d’incidence, aux valeurs de θ et 2θ correspondant a` la contribution
des ıˆlots GaN.
3.1.4 Orientation des e´chantillons
Afin de de´terminer la matrice d’orientation d’un e´chantillon, qui e´tablit la correspondance
entre angles du diffractome`tre et coordonne´es h, k et l de l’espace re´ciproque, quelques re´flexions
du susbtrat sont recherche´es : des re´flexions dans le plan de la surface, avec des angles d’incidence
et de sortie rasants, ou des re´flexions perpendiculaires a` la surface, a` grands angles.
Nous de´taillons ci-dessous la proce´dure d’orientation d’un e´chantillon d’ˆılots de GaN de´pose´s
sur un pseudo-substrat d’AlN (couche e´paisse) sur saphir, et recouverts de 5 MC d’AlN, pour la
re´flexion dans le plan (303¯0). La ge´ome´trie utilise´e est celle repre´sente´e sur la figure 3.4(b). La
normale a` la surface de l’e´chantillon est tout d’abord oriente´e paralle`lement a` l’axe du cercle ϕ
du diffractome`tre. Dans cette ge´ome´trie, l’angle δ correspond a` l’angle 2θ de diffraction.
Les fentes de´tecteur sont ferme´es a` 2 mm horizontalement. L’e´chantillon est tout d’abord
translate´ horizontalement dans le faisceau jusqu’a` couper le faisceau direct. Lorsque le faisceau
coupe l’e´chantillon en sa moitie´, l’intensite´ du faisceau est diminue´e de moitie´ (figure 3.6(a)).
Afin de re´gler l’origine de l’angle µ, c’est a` dire l’angle d’incidence αi du faisceau sur la surface
de l’e´chantillon, le bras de´tecteur initialement place´ dans le faisceau direct est de´place´ selon ν
de 1◦ (par exemple), et l’angle µ balaye´ pour mesurer un maximum d’intensite´ (figure 3.6(b)).
Cette valeur de µ est re´gle´e a` 0,5◦.
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Pour localiser approximativement la re´flexion du substrat, les fentes verticales sont largement
ouvertes, l’angle δ du bras de´tecteur est re´gle´ a` la valeur approximative pour la re´flexion (303¯0)
d’AlN, et l’angle ϕ de l’e´chantillon est balaye´ dans une large gamme. Pour une meilleure pre´cision
sur la mesure des angles δ et ϕ correspondant a` la re´flexion, les fentes sont ensuite ferme´es a` 2
mm horizontalement. De proche en proche, en maximisant l’intensite´, les valeurs de δ et ϕ sont
affine´es (figure 3.6(c,d)). Enfin, un diagramme de diffraction φ − 2δ est mesure´. Sur la figure
3.6(e), le pic de diffraction du substrat, qui servira de re´fe´rence pour la matrice d’orientation, est
clairement identifie´. Une seconde contribution est visible, qui correspond aux ıˆlots de GaN. Nous
avons mesure´ l’intensite´ diffracte´e en fonction de αi (figure 3.6(f)). Le pic d’intensite´ observe´ est
un effet dynamique interpre´te´ dans le cadre de la DWBA (voir section 2.4.4). Il repe`re l’angle
critique de re´flexion totale a` la surface de l’e´chantillon.
Pour les mesures d’intensite´ en fonction de l’e´nergie, on e´vitera la re´gion de l’angle critique,
ou` les variations de l’intensite´ diffracte´e sont rapides. On pre´fe`rera des valeurs proches de 0,5×αc
(sous-critique) et de 1,5×αc (sur-critique). Le choix de l’angle d’incidence repose le plus souvent
sur un compromis entre sensibilite´ a` la surface et temps de comptage. Par exemple, pour αi =
0, 15◦, un e´chantillon de 4 mm × 4 mm intercepte 10 µm environ horizontalement du faisceau
incident, qui mesure 200 µm dans cette direction. Pour un tel angle d’incidence, la profondeur
de pe´ne´tration au voisinage du seuil K du Ga est d’environ 3 nm (voir section 2.4.2.3). Pour
comparaison, avec αi = 0, 3◦, l’e´chantillon intercepte deux fois plus de faisceau, ce qui re´duit
notablement le temps de comptage. En revanche, la sensibilite´ de surface est moins bonne,
puisque la profondeur de pe´ne´tration vaut quelques 100 nm.
3.2 Diffraction anomale multi-longeur d’onde pour les nanostructures
3.2.1 Incidence sous-critique
Nous de´taillons a` pre´sent les mesures et l’analyse de la diffraction anomale multi-longueurs
d’onde (MAD) pour la re´flexion (303¯0) dans le plan, en incidence sous-critique (αi ∼ 0, 15◦).
L’e´chantillon est un plan d’ˆılots GaN de´pose´s sur un pseudo-substrat AlN et recouvert de 5 MC
d’AlN. La ge´ome´trie utilise´e est de´crite sur la figure 3.7. Les fentes de´tecteur sont largement
ouvertes (voir figure 3.5). L’e´tude de re´flexions hors du plan, telles que la (303¯2), sera pre´sente´e
dans la section 6.3.
3.2.1.1 Diffraction mono-longueur d’onde par des ıˆlots e´pitaxie´s
Afin d’obtenir des informations structurales dans le plan de la surface de l’e´chantillon, dans la
direction [303¯0], nous avons mesure´ l’intensite´ diffuse´e par l’e´chantillon le long de la composante
radiale ‖−→Qr‖ = 4pisinθ/λ, dans le plan de l’e´chantillon, du vecteur de diffusion −→Q (voir section
2.2.2.1). En fonction de ‖−→Qr‖, l’intensite´ de´crit des maxima d’intensite´ lorque la condition de
Bragg est ve´rifie´e, c’est a` dire lorsque ‖−→Qr‖ = 2pi/d303¯0, ou` d303¯0 est la distance entre les plans
(303¯0) (voir section 2.2.2.1). En d’autres termes, un balayage de l’intensite´ diffuse´e en fonction de
‖−→Qr‖ permet de sonder les distances atomiques, dans le plan, caracte´ristiques d’un e´chantillon.
Les pics d’intensite´ qui se produisent pour la condition de Bragg ont une largeur donne´e, en
raison notamment d’effets de taille et des champs de de´formations (voir section 2.2.3).
Un tel balayage de l’intensite´ diffuse´e avec ‖−→Qr‖ est obtenu en de´plac¸ant le bras de´tecteur
(2θ) deux fois plus vite que l’e´chantillon (θ), a` partir d’une position (θ, 2θ) de diffraction, pour
le substrat le plus souvent. Un spectre θ − 2θ est repre´sente´ sur la figure 3.6(e). Il peut eˆtre
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Fig. 3.7 : Ge´ome´trie de diffraction en incidence rasante pour une re´flexion (303¯0). Par rapport a` la figure
3.5, une rotation de 90◦ a e´te´ ope´re´e. La polarisation σi du faisceau X est perpendiculaire a` la
surface de l’e´chantillon.
repre´sente´ de fac¸on e´quivalente en fonction de la coordonne´e h de l’espace re´ciproque, puisque
θ et h sont relie´s par la loi de Bragg 2d303¯0sinθ = λ, avec d303¯0 =
√
3a
2h , a e´tant le parame`tre de
maille dans le plan (voir section 2.2.2.3).
La figure 3.8(a) montre l’intensite´ mesure´e en fonction de h pour quelques e´nergies au voisi-
nage du seuil d’absorption K du Ga. Un pic intense autour de h ∼ 3, 00 se distingue nettement.
C’est la re´flexion (303¯0) du pseudo-substrat d’AlN relaxe´, pour lequel h ∼ 3, 00 correspond a` un
parame`tre de maille aAlN = 0, 3112 nm. Un second pic est identifie´ autour de h < 3. Il s’agit de la
re´flexion (303¯0) d’une autre re´gion de l’e´chantillon, avec un parame`tre de maille a, pour laquelle






2×h en prenant le pic d’AlN comme re´fe´rence. En
conse´quence, le deuxie`me pic correspond a` une re´gion ou` a = aAlN 3h est plus grand que aAlN .
Cette re´gion comprend donc ne´cessairement GaN, mais aussi, pourquoi pas, une partie d’AlN
contrainte et/ou me´lange´ a` GaN. En particulier, la couche d’AlN de´pose´e sur les ıˆlots, ainsi que
l’AlN du substrat imme´diatement en dessous des ıˆlots, pourraient contribuer au pic des ıˆlots.
Pour s’en assurer, il faudrait connaˆıtre la contribution des atomes des ıˆlots spe´cifiquement, a`
savoir les atomes Ga. La mesure de l’intensite´ ne donne cependant acce`s qu’au module de la
somme des amplitudes des diffe´rents atomes, qui n’est pas, dans le cas ge´ne´ral, la somme des
carre´s des amplitudes des diffe´rents atomes, en raison de phe´nome`nes d’interfe´rence.
3.2.1.2 Mesures MAD
Pour contourner cette difficulte´, une se´lectivite´ chimique est ne´cessaire. C’est l’objet des
mesures MAD d’intensite´ diffuse´e a` plusieurs e´nergies au voisinage du seuil K du Ga (10,367
keV). Nous avons montre´ a` la section 2.3.2.1 que des mesures a` trois e´nergies suffisent a` extraire
la contribution du Ga si les corrections anomales f ′Ga et f
′′
Ga sont connues par ailleurs. Cependant,
nous avions conclu qu’une dizaine de mesures, a` des e´nergies bien re´parties autour du seuil et
de´crivant correctement les variations de f ′Ga et f
′′
Ga, permettent d’augmenter la pre´cision et la
fiabilite´ des extractions. La figure 3.8(b) repre´sente les e´nergies que nous avons utilise´es, une
douzaine, s’e´talant sur 100 eV avant et apre`s le seuil, avec un pas de 1 a` 2 eV au voisinage du




Ga a au pre´alable e´te´ mesure´e pour un
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Fig. 3.8 : (a) Intensite´ mesure´e selon la direction h de l’espace re´ciproque, au voisinage de la re´flexion
(303¯0), avant (-100 et -50 eV), apre`s (+100 eV) et au seuil d’absorption du Ga (10.367 keV)
pour un e´chantillon d’ˆılots de GaN de´pose´s sur un pseudo-substrat d’AlN et recouverts de
5 MC d’AlN. (b) Corrections anomales au facteur de diffusion atomique de Ga, de´duites de
mesures d’absorption. Les cercles sont les points utilise´s pour les mesures MAD.
e´chantillon GaN massif, par des mesures EXAFS, et f ′Ga de´duit par transformation de Kramers
Kronig (voir section 2.1.3.2). Dans la gamme d’e´nergie utilise´e, les corrections anomales pour
les autres atomes de l’e´chantillon, Al et N, sont inchange´es (elles sont quasi-nulles). Les mesures
MAD permettent donc de localiser les atomes Ga spe´cifiquement dans l’espace re´ciproque, dans
le cas qui nous inte´resse selon la direction h.
La figure 3.8(a) montre les variations de l’intensite´ diffuse´e en fonction de h, pour quelques
e´nergies au voisinage du seuil K de Ga. Des variations tre`s importantes avec l’e´nergie sont
observe´es pour le pic situe´ autour de h = 2, 966. Ces variations confirment la pre´sence de Ga
dans cette re´gion de l’espace re´ciproque. Des variations sont aussi observe´es sur le pic du substrat.
Ces variations peuvent indiquer la pre´sence de Ga dans cette re´gion, pourquoi pas celui de la
couche de mouillage, contrainte dans le plan au substrat. Elles peuvent tout aussi bien eˆtre cre´e´es
artificiellement par la finesse du pic du substrat, qu’il est quasiment impossible de de´crire de
fac¸on reproductible, meˆme a` e´nergie fixe.
L’e´tape suivante consiste a` extraire quantitativement, pour chaque point h, la contribution
des atomes Ga, selon la proce´dure de´crite dans la section 2.3.2.3. Il convient de rappeler que,
compte tenu de l’incidence sous-critique, des effets de DWBA marque´s se produisent, et com-
pliquent a priori l’analyse. Cependant, dans le cas ou` le mate´riau sous les ıˆlots comprend une
faible proportion d’atomes anomaux, comme c’est le cas pour la couche de mouillage sur le
substrat AlN, le traitement du MAD selon le formalisme de´crit dans la section 2.3.2.1 permet
de de´terminer les facteurs de structure partiels des atomes Ga, FGa, des atomes non anomaux
FAl,N et de l’ensemble des atomes, FT = FGa + FAl,N (paragraphe 2.4.4.3).
La figure 3.9(a) montre les modules ‖FT ‖, ‖FGa‖ et ‖FAl,N‖ extraits des mesures MAD,
a` l’aide du code NanoMAD (voir section 2.3.2.5). Quelques profils d’intensite´ en fonction de
l’e´nergie, expe´rimentaux et affine´s, pour des points h particuliers, sont retranscrits (figures 3.9(b-
d)). Les deux pics en h = 2, 966 et h = 3, 006 (figures 3.9(b,c)) ont des signatures tre`s diffe´rentes.
Loin des pics de diffraction, en h ∼ 3, 04, la signature, en forme de f ′′Ga, est un effet de fluorescence
extreˆmement faible.
Le pic principal de ‖FGa‖ (h = 2, 966), correspond a` un parame`tre de maille aGaN = aAlN ×
3/2, 966 = 0, 3149±0, 0002 nm. Il est cre´e´ par le Ga des boˆıtes GaN, ou` le parame`tre de maille est
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Fig. 3.9 : (a) Contributions FT , FGa et FN=Al,N extraites avec le code NanoMAD, a` partir de mesures
MAD pour un e´chantillon d’ˆılots de GaN de´pose´s sur un pseudo-substrat d’AlN et recouverts
de 5 MC d’AlN, en fonction de h, au voisinage de la re´flexion (303¯0), pour αi = 0, 15◦. Pour
comparaison, la racine carre´e de l’intensite´ mesure´e a` 10,267 keV est reproduite. Variations
d’intensite´ mesure´es (cercles) et affine´es par NanoMAD (traits pleins) en h=2,966 (b), h=3,007
(c) et h=3,038 (d).
donc partiellement relaxe´, par rapport a` une couche de GaN pseudomorphique sur un substrat
AlN (a = 0, 3112 nm). Un second pic est observe´ pour h = 3, 006, qui pourrait correspondre
au Ga contenu dans la couche de mouillage, pseudomorphique. Cependant, la finesse du pic du
substrat (mieux appre´cie´e sur la figure 3.8(a) qui repre´sente l’intensite´, et non sa racine carre´e),
rend la proce´dure d’extraction peu fiable dans cette re´gion h.
En dehors de la re´gion du substrat, ‖FAl,N‖ est presque partout nul. On s’attendrait pourtant
a` trouver une contribution des atomes N contenus dans les ıˆlots pour h = 2, 966, comme pour
Ga. Pour la re´flexion (303¯0) cependant, l’angle θ de diffusion est tel que le facteur de diffusion
de Thomson pour N est tre`s faible. Pour des re´flexions a` plus bas angles, la contribution de N
devient notable.
3.2.1.3 Largeur de la contribution du Ga des ıˆlots
La largeur de ‖FGa‖ selon la direction h a essentiellement deux origines : le diame`tre fini
des ıˆlots, et le champ de de´formation, c’est a` dire la distribution de parame`tres de maille
dans l’ˆlot. Nous avons explicite´ ces deux effets dans la section 2.2.3, en fonction du vecteur
de diffusion
−→
Qr dans le plan. L’e´largissement de la contribution du Ga, duˆ a` l’effet de taille,
∆Qr,t = 2piK/L, ou` L est le diame`tre et K une constante proche de l’unite´, est inde´pendant
de ‖Qr‖ et donc de la re´flexion choisie. L’e´largissement cre´e´ par les champs de de´formations,
∆Qr,de´f = ‖−→Qr‖∆aGaN/aGaN , ou` ∆aGaN/aGaN est l’amplitude du champ de de´formation, de´-
pend quant a` lui de la re´flexion choisie. Cette diffe´rence de comportement avec ‖−→Qr‖ permet de
discriminer les deux types d’e´largissement. En supposant que les deux sources d’e´largissement
sont inde´pendantes, l’e´largissement total du pic s’e´crit ∆Qr =
√
∆Qr,t2 +∆Qr,de´f 2 [Renaud 99].
Pour un plan d’ˆılots GaN recouvert de 5 MC d’AlN, nous avons extrait des mesures MAD
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Fig. 3.10 : Contributions de Ga de´duites des mesures MAD, selon h, au voisinage des re´flexions (101¯0)
(a), (202¯0) (b), (303¯0) (c). (d) Carre´ des largeurs a` mi-hauteur des contributions de Ga pour
les trois re´flexions, selon le vecteur de diffusion, en fonction de la norme au carre´ du vecteur
de diffusion (cercles) et re´gression line´aire (trait plein).
faites autour des re´flexions (101¯0), (202¯0) et (303¯0), ‖FGa‖ (figure 3.10(a-c)). La largeur a` mi-
hauteur de ‖FGa‖, exprime´e selon ‖−→Qr‖, e´volue line´airement avec l’ordre de la re´flexion (figure
3.10(d)). Nous trouvons ∆Q2r = 2, 9246 × 10−2 + 8, 2156 × 10−5 × ‖
−→
Qr‖2, c’est a` dire L = 33
nm et ∆aGaN/aGaN = 0, 9 %. En d’autres termes, l’e´largissement duˆ a` l’effet de taille est de
0,17 nm−1, celui duˆ au champ de de´formation est de 0,40 nm−1 pour la re´flexion (303¯0) ou`
Qr ∼ 69 nm−1. L’e´largissement des pics, pour ces ıˆlots faiblement recouverts, provient donc
essentiellement du champ de de´formation.
3.2.2 Incidence sur-critique
Le re´gime sur-critique, pour αi = 0, 3◦ par exemple, est inde´niablement moins exigeant que
le re´gime sous-critique. En effet, les temps de comptage y sont plus courts, puisque l’e´chantillon
intercepte une plus grosse portion du faisceau X, et l’intensite´ diffracte´e est plus stable vis a` vis
des petites variations e´ventuelles de αi (voir figure 3.6(f)). En outre, au-dela` de l’angle critique,
les effets de DWBA sont limite´s, comme nous l’avons justifie´ dans la section 2.4.4.3, et, si le
mate´riau sous les ıˆlots de GaN contient une faible proportion d’atomes anomaux, comme c’est
le cas pour la couche de mouillage sur le substrat AlN, un traitement cine´matique du MAD est
justifie´ (voir paragraphe 2.4.4.3).
3.3 Etude des structures fines en condition de diffraction
3.3.1 Mesure et extraction des oscillations EDAFS
L’intensite´ diffracte´e est mesure´e en un point fixe de l’espace re´ciproque, en fonction de
l’e´nergie, avec des temps de comptage suffisants pour mesurer les oscillations EDAFS. Pour
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Fig. 3.11 : (a) Intensite´ diffracte´e normalise´e en fonction de l’e´nergie au voisinage de la re´flexion (303¯0),
en h = 2, 966, pour αi = 0, 3◦, pour un e´chantillon d’ˆılots de GaN sur pseudo-substrat
d’AlN, recouvertes par 5 MC d’AlN. En trait fin, la ligne de base a e´te´ ajuste´e a` l’aide du
code AUTOBK. de´cale´ verticalement, un ajustement du profil de l’intensite´ diffracte´e obtenu
dans un formalisme cine´matique, est repre´sente´. La fluorescence, mesure´e dans des conditions
similaires, est montre´e. (b) Oscillations EDAFS par rapport a` la ligne de base.
rester au meˆme point de l’espace re´ciproque, il faut, pour chaque e´nergie, de´placer de fac¸on
ade´quate le bras de´tecteur (2θ) et l’e´chantillon (θ). Le spectre expe´rimental reproduit sur la
figure 3.11(a) a e´te´ mesure´ pour le meˆme e´chantillon que pre´ce´demment, c’est a` dire un plan
d’ˆılots de GaN sur un pseudo-substrat d’AlN, recouvert par 5 MC d’AlN. La mesure a e´te´ faite
au voisinage de la re´flexion (303¯0) pour GaN dans les ıˆlots, c’est a` dire en h = 2, 966 d’apre`s
l’analyse MAD pre´sente´e ci-dessus. La ge´ome´trie utilise´e est toujours celle de´crite sur les figures
3.4(b) et 3.7, avec des fentes verticales re´gle´es a` 2 mm, et des fentes horizontales ouvertes pour
inte´grer largement les contributions diffracte´es en fonction de l’angle de sortie αf (voir figure 3.5).
L’angle d’incidence est ajuste´ a` αi = 0, 3◦, ou` l’intensite´ diffracte´e est relativement peu sensible
a` de le´ge`res variations de αi (figure 3.6(f)). En outre, avec cet angle d’incidence sur-critique, les
effets de DWBA sont limite´s, ce qui simplifie l’interpre´tation et l’analyse (paragraphe 2.4.4.3).
Notons que le spectre pre´sente´ a e´te´ mesure´ en six heures sur la ligne D2AM de l’ESRF.
Dans la ge´ome´trie que nous utilisons, la polarisation −→ du faisceau de rayons X est perpen-
diculaire a` la surface de l’e´chantillon, qui co¨ıncide avec la direction [0001]. Dans l’approximation
dipolaire, le hamiltonien d’interaction entre e´lectron et photon est proportionnel a` −→ · −→r . Pour
une polarisation selon [0001], la contribution au signal EDAFS des atomes hors du plan est ren-
force´e, la contribution des atomes dans le plan est nulle. En conse´quence, les oscillations EDAFS
sont tre`s sensibles au parame`tre de maille c pour cette polarisation.
La ligne de base I0 du spectre EDAFS apre`s le seuil d’absorption est affine´e avec le code
AUTOBK [Newville 93]2, comme nous l’avons de´crit dans la section 2.3.3.3. Dans l’espace R des
distances a` l’atome central (Ga), l’affinement de Ilisse est limite´ a` 0,1 nm. Pre`s du seuil, Ilisse est
laisse´e libre de ne pas suivre les variations tre`s rapides d’intensite´ expe´rimentale. A l’extre´mite´
supe´rieure de la gamme en e´nergie, nous imposons une contrainte a` la proce´dure d’affinement
de Ilisse pour que l’intensite´ expe´rimentale soit correctement reproduite. Sur la figure 3.13(b),
les oscillations par rapport a` la ligne de base ont e´te´ extraites, dans l’espace du nombre d’onde
2Une interface graphique est propose´e par le code ATHENA [Ravel 05], utilise´ habituellement pour la mise en
forme des donne´es EXAFS. Nous l’utilisons pour affiner la ligne de base. Ensuite, nous soustrayons et normalisons
l’intensite´ a` cette ligne de base pour extraire le signal EDAFS.
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k =
√
2m (E − Eseuil) /~2 du photoe´lectron, avec Eseuil l’e´nergie du seuil d’absorption. A un
facteur cristallographique SD pre`s (voir 2.3.3.2), ce sont les oscillations EDAFS.
3.3.2 Analyse de l’environnement local de Ga dans les ıˆlots
Pour pouvoir appliquer le formalisme cine´matique au premier ordre de´taille´ dans la section
2.3.3.2 et s’appuyer sur les outils d’analyse existant pour l’analyse de l’EXAFS, il faut connaˆıtre le
parame`tre cristallographique SD, et le de´phasage ϕ0−ϕGa. Ces deux grandeurs sont de´termine´es
en affinant le profil de l’intensite´ diffracte´e en fonction de l’e´nergie (section 2.3.3.2), comme on
le fait pour l’analyse du MAD. Ici, la mesure de l’intensite´ diffracte´e est faite a` de nombreuses
valeurs de l’e´nergie, ce qui entraˆıne une grande pre´cision sur la de´termination de SD et ϕ0−ϕGa.
La figure 3.11 montre l’intensite´ diffracte´e mesure´e en fonction de l’e´nergie au voisinage du seuil
K de Ga, et la fluorescence de l’e´chantillon mesure´e dans les meˆmes conditions. Le profil de
l’intensite´ corrige´e de la fluorescence a e´te´ affine´ en incluant l’efficacite´ du de´tecteur, selon les
principes du MAD (voir section 2.3.2). Nous trouvons SD = 2, 4 u.e. (unite´s e´lectroniques) et
ϕ0−ϕGa = 16◦. SD varie peu avec l’e´nergie en dehors de la proche re´gion du seuil d’absorption,
et sera suppose´ constant ou approxime´ par une droite dans la re´gion au dela` du seuil.
Au point h = 2, 966, les atomes Ga appartiennent a` une structure cristallographique de
parame`tre de maille dans le plan a = 0, 3149 nm, qui correspond au parame`tre de maille moyen
dans les ıˆlots (voir section 3.2.1.2). Les oscillations EDAFS mesure´es en ce point sont donc
sensibles a` l’environnement local moyen des atomes Ga dans un ıˆlot. L’analyse des oscillations
est mene´e selon l’e´quation (2.72) avec un seul type d’atome, dans une structure cristallographique
uniforme dont les parame`tres de maille sont ceux, en moyenne, de la maille GaN dans un ıˆlot.
Les champs de de´formations sont pris en compte sous la forme de facteurs de Debye-Waller
statiques sur la position des atomes dans la maille moyenne. Une approche alternative consiste
a` envisager l’ensemble des atomes Ga d’un ıˆlot, chaque atome posse´dant un environnement local
spe´cifique du fait des champs de de´formations. Cette approche, pre´sente´e dans la section 4.4,
suppose connu l’environnement local de chaque atome, ce qui est possible avec des simulations
par e´le´ments finis des champs de de´formations.
L’affinement de l’environnement local d’un atome Ga, dans une structure cristallographique
uniforme ayant les parame`tres de maille moyens d’un ıˆlot, est conduit avec l’interface ARTEMIS
[Ravel 05] du code IFEFFIT [Newville 01], sur la base de calculs ab initio des amplitudes et
phases des divers chemins de diffusion fournis par le code FEFF8 [Ankudinov 98] (voir section
2.3.3.3). Pour ces calculs ab initio, nous utilisons un cluster GaN de rayon 0,52 nm, incluant 77
premiers voisins, re´partis sur les sites d’une structure wurtzite ide´ale uniforme non distordue,
de parame`tres de maille a0 = 0, 3180 nm et c0 = 0, 5193 nm. Nous supposons que les phases et
amplitudes calcule´es par FEFF8 restent inchange´es pour des parame`tres de maille le´ge`rement
diffe´rents du cas ide´al, comme c’est le cas pour l’environnement local re´el des atomes Ga dans
l’e´chantillon que nous e´tudions.
3.3.2.1 Mode´lisation de l’environnement local
L’interdiffusion e´ventuelle Ga/Al dans les ıˆlots est prise en compte sous la forme d’une
proportion x d’atomes Al substituant les atomes Ga dans les ıˆlots. Les amplitudes et les phases
des chemins de diffusion du photoe´lectron autour de l’atome central Ga sont calcule´es pour un
cluster d’AlN, de rayon 0,52 nm. Les chemins correspondant a` ce cluster seront multiplie´s par
x, et ceux se rapportant au cluster GaN par 1−x, le parame`tre x e´tant un parame`tre ajustable,
pour chaque chemin de diffusion multiple du photoe´lectron.
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(a) (b) (c)
Fig. 3.12 : Plus proches voisins d’un atome Ga (gris clair) : (a) maille relaxe´e, (b) maille contracte´e dans
le plan, avec des liaisons contracte´es, et (c) maille contracte´e dans le plan, avec des liaisons
inde´formables.
Les champs de de´formations sont de´crits par des facteurs de Debye-Waller statiques qui
s’ajoutent a` des facteurs dynamiques d’origine thermique. Ces facteurs diminuent l’amplitude
des chemins de diffusions (voir section 2.3.3.3), et sont des parame`tres a` ajuster. Dans la section
4.4, nous verrons qu’il est possible d’ame´liorer cette description des champs de de´formations.
Pour la maille non distordue (a0 = 0, 3180 nm et c0 = 0, 5193 nm), les distances entre
atome central et premiers voisins, c’est a` dire les longueurs des liaisons Ga-N, sont toutes les
meˆmes (figure 3.12(a)). Dans un mate´riau en e´pitaxie sur un autre, comme c’est le cas pour
GaN sur AlN dans l’e´chantillon qui nous inte´resse, la maille est distordue, e´tire´e dans le plan
de croissance puisque la maille AlN est plus petite que celle de GaN. Les liaisons Ga-N dans
le plan de l’interface sont-elles comprime´es en conse´quence (figure 3.12(b)), et alors diffe´rentes
des liaisons Ga-N hors plan ? Cette possibilite´ ne peut eˆtre e´carte´e, et doit eˆtre envisage´e pour
de´terminer l’environnement local des atomes Ga.
3.3.2.2 Parame`trisation
Les deux premie`res couches d’atomes ne mettent en jeu qu’un nombre restreint de chemins
de diffusion. A partir de la troisie`me couche en revanche, ce nombre devient conside´rable. La
proce´dure d’affinement des divers parame`tres qui caracte´risent l’environnement local des atomes
Ga n’est, pour cette raison, fiable que pour les deux premie`res couches de voisins. Nous limiterons
donc l’analyse des oscillations a` R <0,35 nm. Pour autant, les contributions de chemins de
diffusion multiple (Multiple Scattering, MS) et de chemins impliquant des atomes au-dela` des
deuxie`mes voisins peuvent s’e´taler largement, y compris en dessous de 0,45 nm, et doivent donc
eˆtre prises en compte dans cette re´gion. Par ailleurs, avant 0,11 nm, les oscillations sont difficiles
a` reproduire avec la ligne de base Ilisse. Nous n’ajusterons pas cette re´gion des oscillations.
Le tableau 3.1 re´sume les 10 chemins de diffusion que nous avons utilise´s. Pour chacun de
ces chemins, la longueur effective, un facteur de Debye-Waller (statique+thermiques), et une
variation de l’e´nergie de seuil Eseuil peuvent eˆtre pris en compte. Ce dernier parame`tre permet
de corriger les erreurs sur les valeurs the´oriques des phases donne´es par FEFF8. A raison de
trois parame`tres par chemin, plus l’interdiffusion x, 33 parame`tres sont ne´cessaires pour affiner
l’environnement local. Ce nombre doit eˆtre re´duit pour espe´rer obtenir un ajustement fiable. Pour
ce faire, nous exprimons, autant que possible, les longueurs effecives des 10 chemins, {rΓ}Γ=1..10
en fonction des parame`tres de maille a et c de la maille cristalline. Par ailleurs, nous attribuons
a` des chemins impliquant des branches identiques des coefficients de Debye-Waller identiques,
et, au-dela` des deuxie`mes voisins, nous exprimons le facteur de Debye-Waller dans le mode`le de
Debye [Sevillano 79], pour une tempe´rature de Debye de 600 K [Katsikini 99]. Enfin, le de´calage
dans la position de Eseuil sera le meˆme pour tous les chemins d’un meˆme cluster (GaN ou AlN),
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Tab. 3.1 : Chemins de diffusion utilise´s pour affiner l’environnement local des atomes Ga, dans une maille
wurtzite de parame`tres de maille a et c” leur amplitude (amp.), leur de´ge´ne´rescence (de´g.), leur
longueur effective (reff ), la nature et la position des atomes implique´s. ⊥ et // repe`rent les
chemins paralle`les et perpendiculaires a` la direction [0001]. Le symbole (∗) signale les chemins
correspondant a` un atome de Ga dans un cluster d’AlN. Les positions sont exprime´es dans la
maille hexagonale.
chemin couche nature reff (nm) amp. de´g. xh yh zh
1 I GaN⊥ r1 100 1 Ga 0 0 0
N 0 0 −3/8c
2 I GaN r2 27,3 3 Ga 0 0 0
N 1/3a 2/3a 1/8c
3 II GaGa// r3 = a 3,0 6 Ga 0 0 0
Ga 0 a 0
4 II GaGa r4 =
√
1/3a2 + 1/4c2 104,6 6 Ga 0 0 0
Ga 1/3a 2/3a 1/2c
5 III GaN⊥ r5 26,7 1 Ga 0 0 0
N 0 0 5/8c
6 IV GaN r6 =
√
a2 + 9/64c2 29,0 6 Ga 0 0 0
N a 0 −3/8c
7 V GaGa r7 =
√
4/3a2 + 1/4c2 20,7 6 Ga 0 0 0
Ga 4/3a 2/3a 1/2c
8 V GaN r8 =
√
a2 + 25/64c2 31,6 6 Ga 0 0 0
Ga 0 a 5/8c
4∗ II GaAl r∗4 =
√
1/3a2 + 1/4c2 86,8 6 Ga 0 0 0
Al 1/3a 2/3a 1/2c
7∗ V GaAl r∗7 =
√
4/3a2 + 1/4c2 13,3 6 Ga 0 0 0
Al 4/3a 2/3a 1/2c
soit en tout deux parame`tres supple´mentaires.
La polarisation du faisceau est prise en compte dans les calculs FEFF8, qui distinguent
notamment deux cate´gories de premiers voisins N : celui oriente´ selon [0001] (chemin 1) et les
trois autres, e´quivalents (chemin 2). Pour rendre compte de la possible compression des liaisons
Ga-N perpendiculairement a` [0001], sous l’effet de la contrainte induite par AlN dans GaN, nous
supposons a priori diffe´rentes les longueurs r1 et r2 des chemins 1 et 2.
Les chemins 1 et 5 impliquent deux atomes aligne´s selon [0001]. Il serait restrictif de supposer
que les longueurs effectives correspondantes s’expriment simplement en fonction de c. Ceci si-
gnifierait que les liaisons sont ne´cessairement alonge´es ou comprime´es par la contrainte impose´e,
alors que les liaisons peuvent subir une simple rotation. Pour cette raison, r1 et r5 ne seront pas
exprime´s en fonction de c.
Au total, les diffe´rents chemins impliquent cinq parame`tres inde´pendants pour les longeurs
effectives, deux pour le de´calage de Eseuil, trois parame`tres pour de´crire les facteurs Debye-
Waller. L’interdiffusion introduit un parame`tre supple´mentaire. En tout, 11 parame`tres sont a`
affiner.
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Fig. 3.13 : (a) Module de la Transforme´e de Fourier de k × χGa (k), en fonction de la demi-distance R
a` l’atome central, et meilleur affinement. (b) Chemins de diffusion avec les atomes premiers
voisins. (b) Chemins de diffusion avec les atomes deuxie`mes voisins. (c) Chemins de diffusion
avec les troisie`mes voisins. La graduation de l’axe des ordonne´es est identique pour (a-d).
3.3.2.3 Re´sultats de l’affinement
La figure 3.13(a) montre le meilleur affinement des oscillations EDAFS entre R=0,11 et 0.35
nm avec 10 chemins de diffusion et 11 parame`tres inde´pendants. Les figures 3.13(b-d) montrent
les contributions des premiers, seconds, et troisie`mes voisins, d’amplitude non ne´gligeable, qui
ont e´te´ utilise´s pour l’affinement. Les atomes correspondant aux six premiers chemins sont re-
pre´sente´s sur la figure 3.14.
La proportion Al/Ga autour des atomes Ga dans les ıˆlots, de´duite de l’affinement, est x =
10 ± 10 %. Comme nous le montrerons au chapitre 5, la couche d’AlN de 5 MC de´pose´e sur
le plan de boˆıtes e´pouse parfaitement les boˆıtes. D’apre`s une analyse AFM (voir section 4.1)
d’un e´chantillon d’ˆılots non recouverts par de l’AlN, synthe´tise´ dans les meˆmes conditions que
l’e´chantillon qui nous inte´resse, les ıˆlots ont un rapport d’aspect hauteur sur diame`tre proche
de 0,1. Pour de tels ıˆlots (en forme de pyramide hexagonale tronque´e, voir section 1.3.7.1), les
atomes Ga situe´s a` la surface repre´sentent approximativement 20 % du nombre total d’atomes
Ga. Ces atomes ont dans leur proche environnement, comme deuxie`mes voisins notamment,
une moitie´ d’atomes Al et une moitie´ d’atomes Ga. En moyenne, les atomes Ga sont donc
entoure´s d’environ 10 % d’atomes Al. C’est justement la proportion obtenue par l’affinement de
l’environnement local des atomes Ga de l’ˆılot. En d’autres termes, en dehors de l’interface entre
les ıˆlots et la couverture d’AlN, l’environnement local des atomes Ga ne comprend pas d’Al.
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Fig. 3.14 : Repre´sentation sche´matique d’une maille wurtzite, et chemins de diffusion pre´dominants entre
R=0 et 0.6 nm (voir texte). Les atomes gris sont des atomes de me´tal, Ga ou Al, les noirs des
atomes N.
Les ıˆlots sont donc de´nue´s d’interdiffusion. Cette observation quantitative est cohe´rente avec des
travaux par TEM [Arlery 99, Sarigiannidou 06].
L’affinement ne montre pas de diffe´rences notables entre les longueurs effectives du premier et
du deuxie`me chemin de diffusion, impliquant seulement les premiers voisins. En conse´quence, la
contrainte impose´e par la relation d’e´pitaxie a` l’interface entre GaN et le pseudo-susbtrat d’AlN
n’induit pas de de´formation des liaisons Ga-N, mais plutaˆt des rotations de ces liaisons (figure
3.12(c)). Un tel comportement a e´te´ mis en e´vidence pour d’autres semiconducteurs contraints,
Si/Ge [Woicik 91] et InGaAs/GaAs [Proietti 95] notamment.
Les rotations des liaisons Ga-N induisent des changements dans les longueurs effectives des
chemins 4, 6, 7, 8, 4∗ et 8∗, par rapport a` la maille wurtzite ide´ale. Dans le tableau 3.1, ces
longueurs sont exprime´es en fonction de a et de c. Notons que la valeur de a est impose´e par
la valeur h = 2, 966 choisie pour mesurer les oscillations EDAFS. On peut donc de´duire de la
longueur effective du chemin 4, affine´e a` r4 = 0, 3179 nm, la valeur de c correspondante. Nous
trouvons c = 0, 522± 0, 002 nm.
Puisque les liaisons Ga-N sont sensiblement inextensibles, la position selon R du signal pro-
venant de la couche des premiers voisins ne de´pend pas de la de´formation dans les ıˆlots. Il
n’en est pas de meˆme pour la position du signal correspondant aux seconds voisins. Avec une
polarisation selon [0001] telle que celle que nous avons utilise´e, les oscillations EDAFS ne com-
prennent qu’une tre`s faible contribution du troisie`me chemin (voir tableau 3.1). La contribution
des seconds voisins se re´sume donc a` celle du quatrie`me chemin, dont la longueur effective vaut
r4 =
√
1/3a2 + 1/4c2. La position selon R de la contribution de la seconde couche de´pend donc
a` la fois de a et de c. Nous trouvons r4 = 0, 3179 nm. Pour de´duire c de cette valeur, il faut
connaˆıtre a. C’est le cas puisque les oscillations sont mesure´es pour h = 2, 966, c’est a` dire pour
une re´gion (les ıˆlots) dont le parame`tre de maille moyen dans le plan est a = 0, 3149 nm. Nous
en de´duisons c = 0, 522± 0, 002 nm.
Enfin, nous trouvons pour les premiers et deuxie`mes voisins un facteur de Debye-Waller de
4×10−5 nm2, qui correspond a` une distribution de longueur effective des chemins proche de 1
%. Ce chiffre est en bon accord avec l’amplitude du champ de de´formation de´termine´e par MAD
pour plusieurs re´flexions cristallographiques (voir section 3.2.1.3).
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Chapitre 4
Simulations de la diffraction anomale par des
ıˆlots a` partir du calcul des champs de
de´formations
Nous pre´sentons la simulation, au voisinage d’une re´flexion dans le plan, de la diffusion par
des boˆıtes quantiques GaN (0001) non recouvertes, de´pose´es sur AlN. La me´thode employe´e est
nume´rique, et consiste a` additionner les contributions a` la diffusion de chacun des atomes dans
les ıˆlots, en tenant compte des champs de de´formations dans les ıˆlots obtenus par des simulations
par e´le´ments finis. Le calcul de la diffusion est mene´ dans le cadre de l’approximation de Born
de l’onde distordue. Une assemble´e d’ˆılots, repre´sentative de la population d’ˆılots re´ve´le´e par
microscopie a` force atomique, est envisage´e. Nous montrons ensuite comment les structures
fines, mesure´es en condition de diffraction pour des ıˆlots GaN, peuvent eˆtre simule´es sur la base
de calculs des champs de de´formations par la me´thode des e´le´ments finis.
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Chapitre 4. Simulations de la diffraction anomale par des ıˆlots a` partir du calcul des champs de ...
La de´formation dans les nanoobjets conditionne leurs proprie´te´s e´lectroniques, et donc op-
tiques. C’est particulie`rement vrai pour les cristaux semiconducteurs ou` re`gnent des champs
pie´zoe´lectriques importants qui modifient et alte`rent la luminescence, comme c’est le cas des
nitrures de structure wurtzite (section 1.2.4). La connaissance des de´formations moyennes est
donc essentielle pour pre´dire les proprie´te´s optiques. Une description plus fine inclut dans le
calcul de la structure de bandes e´lectroniques, qui de´termine les proprie´te´s optiques, les champs
de de´formations dans les nanoobjets. Pour le syste`me GaN/AlN, des simulations de champs
de de´formations sont la base de tels calculs [Andreev 00, Fonoberov 03, Ranjan 03]. La me-
sure des champs de de´formations dans un nanoobjet est habituellement effectue´e par analyse
d’images en section transverse, obtenues par TEM en haute re´solution [Sarigiannidou 05] ou
STM [Offermans 05]. Ces me´thodes d’analyse posent ne´anmoins plusieurs difficulte´s : (i) la pre´-
paration des e´chantillons coupe ale´atoirement les nanoobjets et modifie leur e´tat de contrainte,
ce qui rend l’interpre´tation et la comparaison a` des simulations des champs de de´formations
de´licate, et (ii) l’analyse porte sur un objet, voire quelques uns, si bien qu’il n’est pas pos-
sible d’obtenir une information en moyenne sur un e´chantillon. Certaines techniques d’analyse
mettant en jeu la diffusion de rayonnements par les nanoobjets permettent de contourner ces
difficulte´s. En particulier, la diffusion des ions de moyenne e´nergie, pre´sente´e dans la section 9.4,
fournit des profils de de´formation en fonction de la hauteur dans un nanoobjet, en moyenne sur
une large partie d’un e´chantillon [Jalabert 05].
L’analyse des profils de de´formation dans des nanopobjets semiconducteurs par diffraction
des rayons X a e´te´ de´montre´e par I. Kegel et al, pour des ıˆlots InAs/GaAs non recouverts
[Kegel 00], puis e´tendue a` des nanoobjets enterre´s [Nova`k 06]. La me´thode utilise´e, dite d’iso-
de´formation, convient bien pour des ıˆlots dont les dimensions (notamment la hauteur) sont
suffisantes pour que l’e´largissement des pics de diffraction correspondants provienne des champs
de de´formations (section 2.2.3.2), et non de l’effet de taille (section 2.2.3.1). C’est le cas pour des
dimensions voisines de la dizaine de nanome`tres. Les ıˆlots GaN qui font l’objet de ce manuscrit
pre´sentent quant a` eux une hauteur trop faible (2-5 nm) pour que l’effet de taille ne soit pre´pon-
de´rant, et ne peuvent pas eˆtre analyse´s selon la me´thode iso-de´formation pre´sente´e par I. Kegel
et al. Il faut donc calculer les champs de de´formations a priori, et simuler a` partir de ces calculs
la diffraction, puis la comparer a` l’expe´rience. Cette de´marche a e´te´ utilise´e pour de nombreux
syste`mes, notamment les ıˆlots InAs/GaAs [Kegel 01] et Ge/Si [Wiebach 00], les fils quantiques
InAs/InP [Letoublon 04, Mazuelas 06]. Afin de prendre en compte les effets dynamiques dans
la diffraction en incidence rasante, les calculs modernes de la diffraction par les nanoobjets sont
mene´s dans le cadre de la DWBA [Kegel 01, Schmidbauer 05] (voir section 2.4.4).
Le calcul des structures fines en condition de diffraction (EDAFS) n’a pas jusqu’a` pre´sent
be´ne´ficie´ des de´veloppements me´thodologiques consacre´s a` la simulation des diagrammes de
diffraction par des nanoobjets. Dans la dernie`re partie de ce chapitre sont pre´sente´s les efforts
que nous avons entrepris pour combler cette lacune. Les oscillations EDAFS sont calcule´es en
additionnant les contributions de chacun des atomes compris dans un ıˆlot, dont les positions
sont donne´es par des simulations des champs de de´formations.
Nous nous inte´ressons dans ce chapitre exclusivement au cas de la re´flexion (303¯0) corres-
pondant aux ıˆlots de GaN/AlN non recouverts.
4.1 Description d’une assemble´e d’ıˆlots
Les calculs de de´formations dans les ıˆlots en he´te´roe´pitaxie sur un substrat supposent connues
a priori les caracte´ristiques morphologiques des ıˆlots : forme, taille, interdiffusion. Cette dernie`re
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Fig. 4.1 : (a) Topographie AFM de 1µm2 d’un plan de boˆıtes quantiques de GaN (0001) synthe´tise´ sur
un substrat AlN/saphir. (b) Analyse statistique de 120 boˆıtes GaN, dans la re´gion encadre´e
de (a). Chaque boˆıte est repre´sente´e par une gaussienne, de hauteur e´gale a` la hauteur de la
boˆıtes, et de largeur a` mi-hauteur e´gale au diame`tre de la boˆıte. (c) Distribution des boˆıtes sur
(b) selon leur diame`tre et leur hauteur.
permet en effet d’accomoder les contraintes [Capellini 05]. Remarquons que le cas des ıˆlots
GaN/AlN est simple a` cet e´gard, puisque les ıˆlots sont purs GaN (voir sections 3.3 et 6.4.1).
Les ıˆlots GaN sont des pyramides tronque´es a` base hexagonale (section 1.3.7.1). Cette forme
n’est pas observe´e sur les images AFM (figure 4.1(a)), en raison d’une re´solution spatiale in-
suffisante. La figure 4.1(a) montre une topographie AFM de 1µm2 d’un e´chantillon de boˆıtes
quantiques de GaN, synthe´tise´es selon le mode SK modifie´ (section 1.3.6) par MBE, a` 740◦C,
sur un substrat AlN/saphir. Des images AFM en diffe´rents points indiquent que la surface de
l’e´chantillon est homoge`ne. L’analyse statistique de la figure 4.1(a) est faite sur une population
repre´sentative de 120 ıˆlots, compris dans la re´gion de´limite´e par un cadre sur la figure 4.1(a).
Les ıˆlots utilise´s pour l’analyse statistique sont repre´sente´s sur la figure 4.1(b) sous la forme de
gaussiennes dont la hauteur est celle des ıˆlots, et la largeur a` mi-hauteur le diame`tre des ıˆlots.
Les distributions de tailles correspondantes sont re´sume´es sur la figure 4.1(c).
4.2 Simulation des champs de de´formations
Le calcul des champs de de´formations dans un nanoobjet peut eˆtre effectue´ selon une me´-
thode atomistique, a` l’aide de potentiels atomiques [Kikuchi 01], ou selon le mode`le de l’e´lasticite´
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Fig. 4.2 : Simulations FEM de la de´formation dans le plan, εxx (%) dans les ıˆlots GaN. Chacune des
simulations correspond aux populations de boˆıtes identifie´es sur la figure 4.1(c).
continue, par la me´thode analytique des inclusions d’Eshelby [Eshelby 57], par la me´thode des
diffe´rences finies [Grundmann 95], ou par la me´thode des e´le´ments finis (finite element method,
FEM) [Benabbas 99, Muralidharan 00]. Les mode`les e´lastiques reposent sur la recherche d’un
mininimum d’e´nergie e´lastique, dans le cadre de l’approximation des milieux continus, qui reste
– e´tonnamment – valable a` l’e´chelle de la MC [Bernard 94]. Pour les ıˆlots de GaN/AlN, les me´-
thodes d’Eshelby [Andreev 00, Jalabert 05, Sarigiannidou 05] et FEM [Fonoberov 03, Ranjan 03]
ont e´te´ utilise´es pour simuler les champs de de´formations.
Ici nous utilisons une me´thode FEM de´veloppe´e par Catherine Priester [Ranjan 03]. Dans ce
mode`le les ıˆlots sont des pyramides hexagonales a` base tronque´e, constitue´es de GaN, dont les
dimensions sont celles e´value´es par l’analyse AFM pre´sente´e dans la section pre´ce´dente. L’e´nergie
e´lastique est calcule´e selon le formalisme de´crit dans la section 1.2.3, avec les constantes e´lastiques
pour GaN et AlN rappele´es dans le tableau 1.1. Les conditions aux limites sont pe´riodiques
dans le plan de la surface, avec une pe´riode proche autant que possible de la densite´ des ıˆlots,
de´termine´e par exemple par une analyse AFM pour des ıˆlots non recouverts. Notons que le
maillage dans le plan utilise´ pour les simulations est carre´, et non hexagonal. En conse´quence,
il n’est pas possible de prendre correctement en compte l’arrangement parfois compact des
ıˆlots e´tudie´s dans ce chapitre, qui sont quasi-adjacents. Enfin, l’e´nergie de surface des ıˆlots
n’est pas prise en compte dans les simulations, essentiellement en raison du manque de donne´es
expe´rimentales pre´cises et fiables pour l’e´nergie des facettes des ıˆlots [Gogneau 03].
La figure 4.2 montre les cartes de de´formations εxx, selon une section transverse de l’ˆılot,
calcule´es pour des dimensions d’ˆılots correspondant a` chacune des populations identifie´es sur
la figure 4.1(c). Le tableau 4.1 re´sume les de´formations moyennes dans et hors du plan, εxx et
εzz, dans les ıˆlots, a` l’exclusion de la couche de mouillage, qui est constitue´e de 2 MC pseu-
domorphiques a` AlN. Les ıˆlots dont le rapport d’aspect hauteur sur diame`tre est le plus e´leve´
pre´sentent les relaxations dans le plan les plus importantes. L’augmentation de la hauteur de
l’ˆılot favorise, plus encore que celle du rapport d’aspect, la relaxation hors du plan dans les ıˆlots.
4.3 Calcul de l’intensite´ diffuse´e autour de la re´flexion (303¯0)
Le calcul de l’intensite´ diffuse´e par un ıˆlot est fait dans le cadre de la DWBA, pour un
angle d’incidence αi = 0, 15◦, en calculant le module au carre´ de l’e´quation (2.93) [Basset 06].
Les sommes sont e´value´es en incluant les contributions de chacun des atomes dans l’ˆılot, Ga
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4.3. Calcul de l’intensite´ diffuse´e autour de la re´flexion (303¯0)
Tab. 4.1 : εxx et εzz (%) dans les ıˆlots (sans la couche de mouillage) en fonction de leur hauteur et de
leur diame`tre.
diame`tre 21 nm 30 nm 38 nm 46 nm 55 nm
hauteur
1,5 nm -1,47/1,94 - - - -
2,5 nm -1,18/1,39 -1,38/1,42 -1,56/1,45 -1,67/1,50 -
3,5 nm -1,02/1,19 -1,19/1,17 -1,37/1,20 -1,50/1,25 -1,61/1,28





















Fig. 4.3 : Cartographie (h, l) de l’intensite´ diffuse´e par des ıˆlots de GaN, pour un angle d’incidence de
0,15◦, au voisinage de la re´flexion (303¯0), dans la DWBA, pour une assemble´e´e d’ˆılots dont la
de´formation est donne´e par des simulations FEM.
et N. Les termes exponentiels, en particulier, font intervenir les de´placements atomiques, qui
sont de´duits des champs de de´formations εxx, εyy, εzz, εxy, εyz et εzx (voir section 1.2.3) donne´s
par les simulations FEM. Les de´formations sont interpole´es a` l’inte´rieur d’une maille cristalline.
Les coefficients de re´flexion dans l’e´quation (2.93) sont ceux du mate´riau sous les ıˆlots, c’est a`
dire le substrat d’AlN et la couche de mouillage de GaN. Ces coefficients sont simule´s selon le
formalisme dynamique ite´ratif de´crit dans la section 2.4.3, pour une couche de mouillage de 0,5
nm avec une rugosite´ gaussienne de 0,25 nm.
Le calcul de l’intensite´ totale est la somme des intensite´s de chacune des populations d’ˆılots
mises en e´vidence par l’analyse AFM (figure 4.1(c)). Ceci suppose qu’il n’existe pas de cohe´rence
entre les ıˆlots, ce qui est justifie´ compte tenu de la densite´ de dislocations dans le plan de surface,
proche de la densite´ d’ˆılots [Rouvie`re 99]. La figure 4.3 montre l’intensite´ diffuse´e selon les
directions [101¯0] et [0001] de l’espace re´ciproque, au voisinage de la re´flexion (33¯0). La diffusion
par le mate´riau sous les ıˆlots, c’est a` dire le substrat AlN/saphir et la couche de mouillage
de GaN de 2 MC, n’est pas prise en compte. Le re´seau re´ciproque est de´fini par rapport a` la
maille d’AlN. En raison de la relaxation des contraintes dans les ıˆlots, leur diffusion pre´sente un
maximum en h < 3. L’e´tendue selon l de la diffusion est un effet de taille finie duˆ a` la faible
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Fig. 4.4 : (a) Module au carre´ du facteur de structure partiel de Ga, ‖FGa‖, de´duit de mesures MAD pour
un e´chantillon de boˆıtes quantiques GaN de´pose´es sur AlN, non recouvertes, selon la direction
[101¯0], au voisinage de la re´flexion (303¯0) (αi = 0, 15◦). L’intensite´ totale, mesure´e a` 10,267
keV, est reproduite pour comparaison. L’intensite´ diffuse´e est simule´e dans la DWBA pour une
assemble´e d’ˆılots (αi = 0, 15◦). Intensite´ diffuse´e calcule´e dans la DWBA pour (b) un ıˆlot de 21
nm de diame`tre et 1,5 nm de hauteur, (c) un ıˆlot de 30 nm de diame`tre et 4,5 nm de hauteur,
et (d) un ıˆlot de 55 nm de diame`tre et 4,5 nm de hauteur. Les courbes en pointille´s sur (b,c,d)
repre´sentent l’enveloppe de l’intensite´ diffuse´e, approxime´e par une gaussienne.
hauteur des ıˆlots (section 2.2.3.1). Par la suite, nous analysons l’intensite´ inte´gre´e selon selon l
entre l = 0 et l = 0, 16, c’est a` dire selon l’angle de sortie αf entre 0 et 2◦, ce qui correspond au
montage expe´rimental utilise´ (voir section 3.1.2.2).
La figure 4.4(a) compare la simulation de l’intensite´ diffuse´e selon h, inte´gre´e selon l, autour
de la re´flexion (303¯), au module au carre´ du facteur de structure partiel des atomes Ga, ‖FGa‖,
extrait par des expe´riences MAD pour un plan de boˆıtes quantiques GaN/AlN non recouvert,
pour un angle d’incidence αi = 0, 15◦, autour du seuil K de Ga. Le maximum de ‖FGa‖2,
h = 2, 958, correspond a` un parame`tre de maille moyen dans le plan a = 0, 3156 nm, alors que le
maximum de l’intensite´ simule´e, h = 2.969, correspond a` a = 0, 3144 nm. Cet e´cart, de l’ordre de
0,3 %, est faible mais mesurable. Il indique que les simulations FEM des champs de de´formations,
qui sont la base des calculs de diffraction, pre´voient une relaxation des contraintes trop faible.
La pre´sence de de´fauts, tels que des dislocations, non pris en compte dans le mode`le, pourrait
expliquer l’e´cart entre les simulations et l’expe´rience. En effet, les dislocations traversantes dans
la couche d’AlN [Wu 96] cre´ent une augmentation locale du parame`tre de maille d’AlN dans le
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4.4. Structures fines en condition de diffraction par un ıˆlot
plan, ou` l’he´te´roe´pitaxie de GaN s’accompagne de contraintes plus faibles. Ces dislocations sont
donc des centres de nucle´ation pre´fe´rentiels qui permettent une relaxation supple´mentaire dans
les ıˆlots [Rouvie`re 99]. Une hypothe`se alternative consiste a` envisager une relaxation partielle de
la contrainte par formation de dislocations a` l’interface entre AlN et GaN, de la meˆme manie`re
que dans le syste`me GaN/AlGaN [Floro 04]. Soulignons que la prise en compte des de´fauts dans
les simulations FEM est particulie`rement de´licate : en particulier, l’influence des dislocations
de´pend conside´rablement de leur distance par rapport aux ıˆlots, parame`tre qui est tre`s mal
connu.
Les figures 4.4(b,c,d) montrent l’intensite´ diffuse´e simule´e pour quelques uns des ıˆlots pris en
compte dans le calcul de l’intensite´ diffuse´e par l’assemble´e d’ˆılots. Les oscillations observe´es en
fonction de h traduisent la taille finie des ıˆlots. La disyme´trie traduit la non uniformite´ des
de´formations dans la boˆıte (a` ve´rifier) . L’enveloppe de ces oscillations (mode´lise´e par une
gaussienne sur les figures 4.4(b,c,d)) donne une ide´e de la taille et de la de´formation moyenne
des ıˆlots. La largeur de cette enveloppe diminue en fonction du diame`tre des ıˆlots, comme on
s’y attend, et sa position se de´place vers les basses valeurs de h, qui correspondent a` une plus
grande relaxation dans le plan, lorsque le rapport d’aspect de l’ˆılot augmente. Les oscillations
pre´sentes sur les figures 4.4(b,c,d) sont quasiment absentes sur la figure 4.4(a), qui repre´sente
la somme, c’est a` dire la moyenne ponde´re´e, des intensite´s diffuse´es par chacun des ıˆlots de la
distribution conside´re´e.
4.4 Structures fines en condition de diffraction par un ıˆlot
Dans ce manuscrit, les oscillations EDAFS mesure´es au dela` du seuil K de Ga, qui renseignent
sur l’environnement local des atomes Ga dans les ıˆlots, sont mesure´es en incidence sur-critique,
αi = 0, 3◦ (voir sections 3.3 et 6.4.1). Nous avons montre´ dans la section 2.4.4.3 que pour
un tel angle d’incidence, et puisque une faible quantite´ d’atomes Ga (anomaux) est contenue
dans le mate´riau sous les ıˆlots (couche de mouillage), l’analyse des oscillations EDAFS dans
l’approximation cine´matique est justifie´e.
Nous e´tudions dans cette section l’e´chantillon constitue´ d’un plan de boˆıtes quantiques GaN
sur AlN/saphir, non recouvert analyse´ dans les sections pre´ce´dentes de ce chapitre. Nous avons
tout d’abord extrait ‖FGa‖, module du facteur de structure partiel des atomes Ga selon la
direction [101¯0], graˆce a` des mesures MAD selon h au voisinage de la re´flexion (303¯0) de AlN,
pour un angle d’incidence αi = 0, 15◦, au seuil K de Ga (figure 4.5(a)). Le maximum de ‖FGa‖
se trouve en hGa = 2, 958, en prenant le substrat AlN pour re´fe´rence (h = 3). Nous avons ensuite
mesure´ un spectre DAFS au maximum de ‖FGa‖ en h = hGa (figure 4.5(b)). Le profil lisse de
l’intensite´ diffracte´e avec l’e´nergie a e´te´ affine´ pour de´duire les parame`tres cristallographiques
SD et ϕ0 − ϕGa (voir section 2.3.3.2) ne´cessaires a` l’analyse des oscillations au dela` du seuil.
4.4.1 Affinement de l’environnement local de Ga dans les ıˆlots
Connaissant ϕ0−ϕGa et SD, il est possible d’ajuster les parame`tres de l’environnement local
des atomes Ga dans les ıˆlots en affinant l’e´quation (2.72) aux oscillations expe´rimentales. Habi-
tuellement, cet affinement est conduit pour un atome inclu dans une maille cristallographique
dont les parame`tres de maille correspondent aux valeurs moyennes dans les ıˆlots (sections 3.3 et
6.4.1). A partir des valeurs des longueurs effectives moyennes des diffe´rents chemins du photo-
e´lectron, on peut de´terminer ces parame`tres de maille. L’affinement a e´te´ conduit dans l’espace
R, entre R=0,1 et 0,35 nm (figure 4.5(c)). Les oscillations correspondantes dans l’espace k
sont repre´sente´es sur la figure 4.5(d). Des coefficients de Debye-Waller sont pris en compte. Ils
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Fig. 4.5 : (a) Racine carre´e de l’intensite´ diffracte´e Iexp mesure´e a` 10,267 keV pour αi = 0, 15◦, pour un
plan de boˆıtes quantiques GaN non recouvert, et contribution du Ga ‖FGa‖ extraite de mesures
MAD au seuil K du Ga. (b) Spectre DAFS mesure´ autour du seuil K du Ga, en h = hGa, et
affinement du profile lisse de l’intensite´. (c) Module de la transforme´e de Fourier des oscillations
EDAFS, et affinement correspondant. (d) Oscillations EDAFS pour Ga extraites a` l’aide du
code AUTOBK, et leur affinement.
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1, 2, 3 et 4, et proportion x4 d’Al sur le chemin 4 autour des atomes Ga, obtenus pour le
meilleur affinement des oscillations EDAFS, et a` partir de simulations FEM des champs de
de´formations, pour un e´chantillon de boˆıtes quantiques GaN sur AlN/saphir, non recouvert.
(∗) est de´duite de la position de la contribution ‖FGa‖ a` la diffraction, extraite avec le MAD
dans le plan.
relaxe´ biaxial affinement simulation FEM
r1 (GaN) (nm) - - 0,193 0,1893
σ21 (nm
2) - - 2× 10−5 2, 9× 10−5
r2 (GaN) (nm) - - 0,193 0,1873
σ22 (nm
2) - - 2× 10−5 2, 9× 10−5
r3 (GaGa)// (nm) 0,3188 0,3110 0,3156∗ 0,3149
σ23 (nm
2) - - 6× 10−5 2, 3× 10−5
r4 (GaGa) (nm) 0,3180 - 0,319 0,3207
σ24 (nm
2) - - 6× 10−5 2, 3× 10−5
x4 - - 0.1±0.1 -
c - - 0,524 0,528
traduisent, en plus des effets thermiques, les de´placements atomiques associe´s aux champs de de´-
formations. La table 4.2 rassemble quelques uns des parame`tres de l’environnement local moyen
de Ga dans les ıˆlots, affine´ en incluant les chemins photoe´lectroniques des couches I a` V d’am-
plitude non ne´gligeable (voir tableau 3.1 et figure 3.14), en prenant en compte une e´ventuelle
pre´sence d’atomes Al sur le chemin 4 (seconds voisins hors du plan). La valeur de x trouve´e est
compatible avec des ıˆlots purs GaN (voir section 3.3.2.3).
4.4.2 Oscillations de structure fine en condition de diffraction et simulations de champs de
de´formations
Plutoˆt que de n’envisager qu’un seul type d’atome Ga dans les ıˆlots, nous analysons a` pre´sent
les oscillations EDAFS avec les e´quations (2.70), (2.71) et (2.72), en conside´rant les atomes Aj =
Gaj d’un ıˆlot comme des sites cristallographiques non e´quivalents. Ces sites sont caracte´rise´s par
leurs positions
(
xGaj , yGaj , zGaj
)
, exprime´es en unite´s de maille cristalline he´xagonale, de´duites
des simulations FEM des champs de de´formations pour une boˆıte quantique (BQ) de 30 nm
de diame`tre et 4,5 nm de hauteur (figure 4.6(a)). Nous avons simule´ les oscillations EDAFS au
maximum de la contribution des ıˆlots, pour la re´flexion (303¯0). Cette contribution a e´te´ elle-
meˆme simule´e dans la section 4.3 pour αi = 0, 15◦, et en inte´grant selon l. Elle est repre´sente´e sur
la figure 4.4(d). Son maximum est situe´ en h = 2, 96, c’est a` dire approximativement la position
du maximum h = hGa de ‖FGa‖ de´duit des mesure MAD pour le plan de boˆıtes non recouvertes
(figure 4.4(a)). En d’autres termes, l’e´tat de de´formation dans le plan de´duit par simulation
FEM pour un ıˆlot de 30 nm de diame`tre et 4,5 nm de hauteur est proche de la valeur moyenne
dans les ıˆlots de l’e´chantillon e´tudie´. Remarquons cependant que de telles dimensions (30 nm ×
4,5 nm) ne correspondent pas tout a` fait aux valeurs moyennes de´termine´es par l’analyse AFM
(voir section 4.1).
Poids des diffe´rents atomes La phase cristallographique d’un atomeGaj , aux coordonne´es (h, k, l)
de l’espace re´ciproque est ϕGaj = 2pi
(
hxGaj + kyGaj + lzGaj
)
. Le facteur de structure partiel des
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Fig. 4.6 : De´formations dans le plan εxx (a) et hors du plan εzz (b) simule´es par FEM pour des ıˆlots de
30 nm de diame`tre et 4,5 nm de hauteur. Poids w′Gaj (c,e,g) et w
′′
Gaj
(d,f,h) de χ′Gaj et χ
′′
Gaj
respectivement dans l’ˆılot, calcule´s a` partir des de´placements atomiques de´duits de simulations
FEM. Les poids sont calcule´s pour h = 2, 95 (c,d), h = hGa = 2, 96 (e,f) et h = 2, 97 (g,h).
atomes Ga est FGa = ‖FGa‖eiϕGa =
∑
Gaj∈BQ f0,Gae













‖FGa‖sin (ϕ0 − ϕGa) (4.2)




dans les oscillations EDAFS χGa (e´quation (2.70)).
Les cartes de w′Gaj et w
′′
Gaj
, calcule´es selon la section transverse centrale de l’ˆılot, en diffe´rentes
valeurs de h autour de hGa, sont repre´sente´es sur la figure 4.6. La syme´trie observe´e sur les figures
refle`te celle des champs de de´placement des atomes dans l’ˆılot (figure 4.6(a,b)). La figure 4.7
permet de discuter plus quantitativement le comportement de w′Gaj et w
′′
Gaj
en fonction de h. Les
deux poids y sont repre´sente´s en fonction de la direction x dans le plan, a` diffe´rentes hauteurs
dans l’ˆılot. L’e´tendue selon x de w′Gaj et w
′′
Gaj
diminue avec la hauteur. Les contributions w′′Gaj
se compensent une a` une sur l’ˆılot, quelle que soit la valeur de h (aux pre´cisions des calculs
pre`s). Cela indique que la composante χ′′Gaj n’est pas pre´ponde´rante dans le signal EDAFS.
Au contraire, w′Gaj est non nulle en moyenne sur l’ˆılot. Pour h < hGa (figure 4.7(a,c)), les
contributions w′Gaj les plus importantes proviennent du haut de l’ˆılot. Les autres s’annulent (au
moins partiellement) unes a` unes. Pour h = hGa, les contributions w′Gaj sont les plus importantes
pour les atomes au centre de l’ˆılot (figure 4.7(e)). Pour h > hGa (figure 4.7(g,i)), la base des ıˆlots
donne les contributions les plus fortes.
On peut interpre´ter ces e´volutions en remarquant que la valeur de h choisie peut eˆtre associe´e
a` une valeur de la de´formation dans le plan. Pour h < hGa, le parame`tre de maille correspondant
est plus grand que la valeur moyenne dans les ıˆlots, correspondant a` hGa. De telles valeurs de
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Fig. 4.7 : Poids w′Gaj (a,c,e,g,i) et w
′′
Gaj
(b,d,f,h,j) des atomes de Ga dans un ıˆlot de GaN, calcule´s a` partir
des de´placements atomiques de´duits de simulations FEM, le long de la direction x dans la plan.
Les poids sont calcule´s pour h = 2, 94 (a,b), h = 2, 95 (c,d), h = 2, 96 (e,f), h = 2, 97 (g,h)
et h = 2, 98 (i,j). Les diffe´rentes courbes sur chacune des figures correspondent a` diffe´rentes
hauteurs dans l’ˆılot, l’e´tendue selon x diminuant avec la hauteur dans l’ˆılot.
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Fig. 4.8 : (a) Module au carre´ de la Transforme´ de Fourier des oscillations EDAFS, simule´es pour des
ıˆlots de 30 nm de diame`tre et de 4,5 nm de hauteur, au maximum h = 2, 96 de la contribution
a` la diffraction des ıˆlots. (b) Oscillations EDFAS correspondantes repre´sente´es dans l’espace k.
h correspondent au haut des ıˆlots, pour lesquels le parame`tre de maille dans le plan est plus




moyennes pour le haut des ıˆlots. Pour h = hGa, les contributions dominantes sont associe´es au
centre des ıˆlots ou` le parame`tre de maille correspond a` la valeur moyenne. h > hGa correspond
a` un parame`tre de maille dans le plan plus faible que la valeur moyenne dans les ıˆlots, c’est a`
dire leur base, ou`, effectivement, les poids w′Gaj et w
′′
Gaj
sont les plus importants.
Calcul des oscillations de structure fine en condition de diffraction En combinant les e´quations (2.70)
























k2 − 2∆E0me/~2, ou` ∆E0 est un de´calage de l’e´nergie du seuil d’absorption qui permet
e´ventuellement de compenser les limites des calculs ab initio fournis par FEFF8 concernant la
phase 2δj,Γ + φj,Γ du photoe´lectron virtuel. Les termes de l’e´quation (4.4) sont de´finis dans la
section section 2.3.3.3. Pour une polarisation des photons X perpendiculaire a` la surface, i.e.
selon [0001], nous avons calcule´ a` l’aide de FEFF8, pour un cluster GaN de rayon 0,52 nm,
incluant 77 premiers voisins, re´partis sur les sites d’une structure wurtzite ide´ale de parame`tres
de maille a0 = 0, 3180 nm et c0 = 0, 5193 nm, pour chacun des chemins Γ du photoe´lectron
virtuel, les amplitudes feff,Γ, les coefficients de re´duction S20,Γ, le libre parcours moyen λΓ, la
phase 2δj,Γ + φj,Γ. Nous supposerons ces parame`tres, ainsi que les coefficients Debye-Waller
thermiques σΓ, inde´pendants de l’atome j de Ga conside´re´.
Les diffe´rents parame`tres structuraux locaux (Rj,Γ, ϕ0−ϕGaj , NΓ) qui apparaissent dans les
e´quations (4.3) et (4.4) sont calcule´s a` partir des positions des atomes dans l’ˆılot, de´duites des
simulations FEM des champs de de´formations. La contribution de la couche de mouillage n’est
pas prise en compte. En unite´s de maille cristalline, la position d’un atome j est (xj , yj , zj). La
phase cristallographique d’un atome j est ϕj = 2pi (hxj + kyj + lzj). La diffusion de Thomson
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de l’ensemble des atomes de l’ˆılot est F0 = ‖F0‖eiϕ0 =
∑
j∈BQ fje
iϕj . Nous approximons dans la




par sa valeur au milieu de la gamme en e´nergie mesure´e.
Les longueurs effectives RGaj ,Γ des chemins de diffusion du photoe´lectron virtuel sont calcule´es
a` partir des positions relatives des atomes voisins.
Pour chaque atome, nous prenons en compte les chemins du photoe´lectron, d’amplitude non
ne´gligeable, impliquant des couches de voisins I a` V (chemins 1 a` 8 re´pertorie´s dans le tableau
3.1). Nous ne´gligeons l’interdiffusion Ga/Al (voir section 6.4.1), ce qui signifie que nous n’incluons
pas dans nos calculs de chemin impliquant des voisins Al. Un de´calage ∆E0, e´gal a` celui affine´
par la proce´dure de´crite dans la section 4.4.1, est pris en compte. Les figures 4.8(a,b) montrent
les oscillations EDAFS et leur transforme´e de Fourier, calcule´es en h = hGa, k = 0 et l = 0 a`
partir des simulations FEM des champs de de´formations dans les ıˆlots. Pour comparaison, les
oscillations mesure´es en h = hGa sont reproduites.
Les valeurs des longueurs effectives des chemins 1, 2, 3 et 4, moyenne´es en premie`re approxi-
mation avec des poids w′Gaj sur l’ensemble de l’ˆılot, sont reporte´es dans le tableau 4.2. Comme le
sugge`re la section 4.4.2, les contributions aux oscillations EDAFS proviennent essentiellement du
centre des ıˆlots. Les premiers chemins, qui correspondent aux liaisons Ga-N, ont des longueurs
globalement plus faibles que les valeurs de´duites par l’affinement de´crit dans la section 4.4.1. Cet
e´cart provient du fait que les simulations FEM des champs de de´formations dans les ıˆlots, qui
reposent sur un mode`le d’e´lasticite´ continue, sont par escence incapables de prendre en compte
la pre´sence de liaisons GaN, et a forciori leur caracte`re non compressible, discute´ dans la section
3.3.2.3. La position selon R du pic associe´ aux seconds voisins Ga, de´termine´e par la longueur
effective r4 du chemin 4, est la meˆme pour l’expe´rience et pour la simulation (voir figure 4.8(a)).
Cela indique que les oscillations simule´es et expe´rimentales sont sensibles a` des re´gions de la
boˆıte de´forme´es de fac¸on similaire, avec notamment une longueur r4 semblable.
Les facteurs de Debye-Waller utilise´s pour les calculs sont e´galement reporte´s dans le tableau
4.2. Ces valeurs n’incluent a priori que des effets thermiques, puisque les de´placements atomiques
des atomes duˆs aux champs de de´formations sont pris en compte par ailleurs. La valeur pour
les deux premiers chemins est proche de la valeur affine´e d’apre`s l’expe´rience. Pour les seconds
voisins, les simulations donnent des valeurs plus faibles que celles affine´es.
Pour re´sumer, nous avons montre´ qu’il est possible de prendre en compte les champs de
de´formations dans les ıˆlots pour calculer les structures fines en condition de diffraction. Les
re´sultats sont cohe´rents avec l’expe´rience, et sugge`rent une se´lectivite´ spatiale des oscillations
EDAFS a` l’inte´rieur des ıˆlots. Les re´sultats pre´sente´s dans cette section sont pre´liminaires et
l’e´tude sera comple´te´e, notamment pour le caclul du spectre EXAFS.
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Chapitre 5
Me´canisme de l’encapsulation des boıˆtes
quantiques GaN (0001) par AlN
Nous avons e´tudie´ l’encapsulation de boˆıtes quantiques de GaN par AlN, a` l’e´chelle de la
MC, par microscopie a` force atomique, microscopie e´lectronique en transmission a` haute re´solu-
tion, et diffraction anomale des rayons X en incidence rasante. Ces trois techniques mettent en
e´vidence que, jusqu’a` 4 MC, le de´poˆt d’AlN mouille uniforme´ment le plan de boˆıtes. Par la suite,
l’AlN se re´partit pre´ferentiellement entre les boˆıtes, jusqu’a` un lissage total de la couche AlN.
L’interdiffusion apparaˆıt ne´gligeable pendant l’encapsulation, faisant de GaN/AlN un syste`me
unique parmi les semiconducteurs.
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La mise en œuvre pratique de boˆıtes quantiques dans des dispositifs optoe´lectroniques im-
plique l’encapsulation des boˆıtes, pour permettre l’injection de porteurs dans l’empilement de
plans de boˆıtes, et prote´ger les nanoobjets d’une e´ventuelle oxydation a` l’air (faible pour les
nitrures !). Cette simple ope´ration d’encapsulation peut modifier conside´rablement la morpholo-
gie, et donc les proprie´te´s optoe´lectroniques des boˆıtes. De fac¸on ge´ne´rale, selon les conditions
de croissance, l’encapsulation peut s’accompagner d’une augmentation ou d’une diminution de
la taille des ıˆlots. C’est le cas pour l’encapsulation d’ˆılots d’InAs par GaAs ou AlAs ou` l’in-
terdiffusion joue un roˆle important [Lin 94, Ge´rard 96, Garc´ia 97, Joyce 01, Heidemeyer 02,
Ferdos 03], et pour les ıˆlots de Ge par Si en raison d’une diffusion ame´liore´e des atomes [Sutter 98,
Kummer 00, Hesse 02, Zhong 03]. Des e´tudes pre´liminaires ont re´cemment mis en e´vidence des
modifications de taille et de de´formation dans des ıˆlots d’InN recouverts par AlN [Lozano 06].
En ce qui concerne le syste`me GaN/AlN, l’encapsulation des ıˆlots conduit a` une diminution
de taille interpre´te´e comme un e´change vertical entre les atomes Ga et Al. Cet e´change est
favorise´ par la formation de liaisons Al-N, plus stables thermodynamiquement que les liaisons
Ga-N [Gogneau 04b] (voir section 1.2.1.1). Il est important de noter que ce processus est limite´
a` 2 MC, et n’est pas active´ thermiquement. En outre, a` la diffe´rence de nombreux syste`mes,
GaN/AlN est quasiment de´nue´ d’interdiffusion (voir [Sarigiannidou 05] et la discussion dans la
section 3.3.2.3). Cette proprie´te´ facilitera l’interpre´tation du me´canisme de recouvrement.
L’encapsulation modifie quasi-syste´matiquement l’e´tat de de´formation dans les ıˆlots, a` cause
du de´saccord de maille entre ceux-ci et la couche qui les recouvre. Ce changement de de´formation
est e´ventuellement complique´ par l’interdiffusion et des changements de composition chimique,
aussi bien dans les ıˆlots que dans leur couverture. Dans le cas des boˆıtes de GaN (0001), dont
les proprie´te´s optiques sont largement domine´es par la pre´sence de champs pie´zoe´lectriques
conside´rables (section 1.2.4), les de´formations induites par l’encapsulation sont d’une importance
majeure. Par ailleurs, les de´formations induites dans la couverture par les ıˆlots peuvent eˆtre mises
a` profit pour aligner verticalement des ıˆlots dans des empilements de plans de boˆıtes. Cet effet
est analyse´ dans la section 7.3.
5.1 Description des e´chantillons
Les e´chantillons ont e´te´ synthe´tise´s par MBE sur des susbtrats SiC chauffe´s a` 740◦. Une
couche tampon d’AlN d’environ 20 MC (5 nm) est d’abord de´pose´e sur le substrat. Les boˆıtes
de GaN sont forme´es selon le mode SK modifie´ (voir section 1.3.6) en conditions riche Ga, avec
une quantite´ totale de 4 MC. Apre`s leur formation, visualise´e in situ sur l’e´cran RHEED, celles-
ci sont laisse´es sous vide pendant environ une minute. Apre`s ce laps de temps, les boˆıtes sont
recouvertes de de´poˆts d’AlN de diverses e´paisseurs, 2, 4, 8, 11, 14, 18 et 20 MC.
Un e´chantillon supple´mentaire, adapte´ a` l’e´tude TEM, a e´te´ synthe´tise´ dans les meˆmes
conditions de croissance que les e´chantillons de´crits ci-dessus. Il consiste en un empilement de
quatre groupes de trois plans de boˆıtes enterre´s dans AlN. Le dernier plan de boˆıtes de chaque
groupe de trois plans est recouvert de de´poˆts de 4, 8, 11 et 14 MC d’AlN, eux-meˆmes recouverts
d’une couche de 2 MC de GaN 2D, dont la morphologie e´pouse la surface de la couverture
d’AlN. Cette couche de GaN sera facilement repe´re´e sur les images TEM, et jouera donc le
roˆle de marqueur. Ce marqueur est ensuite largement recouvert d’AlN, jusqu’a` l’obtention d’une
surface lisse, avant la croissance du groupe suivant de trois plans de boˆıtes.
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Fig. 5.1 : Topographies AFM de 1 µm2, d’un plan de boˆıtes non recouvert (a) et de plans de boˆıtes
recouverts par 4 (b), 11 (c) et 18 (d) MC d’AlN.
5.2 Etude de la morphologie dans le plan de croissance
Pour chacun des e´chantillons, quelques topographies de la surface de 1 µm2, en diffe´rentes
re´gions, ont e´te´ mesure´es par AFM en mode dynamique (mode tapping) [Albrecht 91], avec des
pointes de Si de rayon de courbure entre 5 et 10 nm. Dans la direction perpendiculaire a` la
surface, la re´solution est de l’ordre de 1 MC, alors que dans le plan de la surface, la re´solution
vaut quelques nm. La figure 5.1 montre les images obtenues pour les e´chantillons recouverts
par 0, 4, 11 et 18 MC d’AlN. Ces images sont repre´sentatives de l’ensemble de la surface des
e´chantillons, tre`s homoge`nes. La densite´ des ıˆlots est proche de 6× 1010 cm−2. Pour e´valuer les
dimensions moyennes des ıˆlots, une analyse statistique a e´te´ mene´e sur une centaine de boˆıtes.
Les incertitudes que nous donnons sur la hauteur et le diame`tre correspondent aux distributions
de taille. Pour des ıˆlots non recouverts, la hauteur moyenne est de 3,5 nm, le diame`tre de 40 nm.
En fonction de l’e´paisseur du de´poˆt d’AlN sur le plan de boˆıtes, la morphologie de surface est
susceptible de changer. Sur la figure 5.2 nous repre´sentons la hauteur et le diame`tre moyens des
ıˆlots, constitue´s des boˆıtes de GaN et de la couverture d’AlN. La hauteur et le diame`tre stagnent
jusqu’a` 4 MC, a` la suite de quoi le diame`tre augmente et la hauteur diminue, jusqu’a` environ
18 MC. Au dela` de cette limite approximative, la morphologie de surface change peu. De meˆme,
le rapport d’aspect entre la hauteur et le diame`tre des ıˆlots stagne jusqu’a` 4 MC, puis diminue
jusqu’a` 18 MC, et redevient constant par la suite (figure 5.3). Ces observations indiquent que le
lissage de la surface ne commence a` se manifester qu’au dela` de 4 MC.
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Fig. 5.2 : Hauteur (a) et diame`tre (b) moyens des ıˆlots en fonction du de´poˆt d’AlN.
















Fig. 5.3 : Rapport d’aspect hauteur sur diame`tre des ıˆlots en fonction du de´poˆt d’AlN.
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Fig. 5.4 : Images TEM a` faible grossissement pour les plans de boˆıtes recouverts de 4, 8, 11 et 14 MC
d’AlN. Les atomes Ga (ˆılots, marqueur) apparaissent en blanc.
5.3 Etude de la morphologie perpendiculairement au plan de croissance
Afin de mieux comprendre le me´canisme de recouvrement par AlN, nous avons analyse´, par
TEM, la morphologie d’une section transverse d’un e´chantillon de´die´, de´crit dans la section 5.1.
A l’aide d’un de´tecteur annulaire a` grands angles (50-70 mrad) a` champ sombre Fischione, des
images TEM a` fort contraste chimique ont e´te´ obtenues en balayant la surface de l’e´chantillon
avec une re´solution atomique [James 98], dans un microscope FEI Titan 80-300 fonctionnant a`
300 kV.
5.3.1 Microscopie e´lectronique en transmission a` basse re´solution
La figure 5.4 montre des images obtenues pour chaque de´poˆt d’AlN. Un fort contraste chi-
mique est observe´ entre le Ga des boˆıtes et du marqueur, en blanc (signal intense) et l’Al, en noir
(faible signal). La superposition de plusieurs boˆıtes dans les images TEM projete´es est minimise´e
en choisissant une re´gion tre`s fine de l’e´chantillon aminci. Ne´anmoins, cet effet de superposition
est clairement pre´sent a` la gauche de l’image correspondant a` une couverture de 4 MC d’AlN.
Il est aussi la cause du contraste un peu particulier de l’image correspondant a` une couverture
de 8 MC d’AlN.
Il est remarquable que le de´poˆt de 4 MC d’AlN mouille parfaitement l’ensemble des boˆıtes
et de la couche de mouillage. A mesure que le de´poˆt d’AlN augmente, la distance entre la partie
infe´rieure du marqueur et le haut des boˆıtes reste inchange´e. En revanche, au dela` de 4 MC d’AlN
de´pose´es, la distance entre le bas du marqueur et la couche de mouillage augmente, jusqu’a` ce que
la surface du marqueur devienne plate, pour 14 MC. Cette e´volution indique que, apre`s mouillage
uniforme de l’ensemble du plan de boˆıtes, le de´poˆt d’AlN se fait pre´fe´rentiellement entre les
boˆıtes. Notons que, d’apre`s l’analyse AFM pre´ce´dente, 14 MC correspondent effectivement –
approximativement – au de´poˆt d’AlN ne´cessaire pour remplir les espaces vides entre les ıˆlots.
Cette quantite´ de´pend bien entendu de la densite´ surfacique d’ˆılots. Notons enfin, au passage,
que la partie supe´rieure du marqueur pre´sente une le´ge`re rugosite´, probablement pre´curseur de
la formation d’ˆılots [Adelmann 04].
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Fig. 5.5 : Images TEM en balayage a` haute re´solution selon la direction 〈21¯10〉. Les points blancs cor-
respondent a` la projection de deux colonnes atomiques adjacentes, comprenant respectivement
les atomes N et Ga/Al. Les cadres blancs indiquent les re´gions sur lesquelles les profils de la
figure 5.6 sont inte´gre´s horizontalement. Ilot de GaN recouvert de (a) 4 MC et de (b) 14 MC.
La le´ge`re courbure des plans (0002) est due a` une de´rive de la mesure pendant le balayage.
5.3.2 Microscopie e´lectronique en transmission a` haute re´solution
Une analyse TEM en balayage a` haute re´solution permet de caracte´riser l’encapsulation des
ıˆlots a` l’e´chelle atomique. La figure 5.5 pre´sente les images correspondantes mesure´es selon la
direction 〈21¯10〉 pour des de´poˆts d’AlN de 4 et 14 MC. Ces images donnent une information
chimique, puisque le signal de´tecte´ par le de´tecteur angulaire est proportionnel a` Zα, ou` Z est
le nume´ro atomique moyen de la colonne atomique conside´re´e, et α un coefficient proche de
2 [Pennycook 89]. En toute rigueur, l’intensite´ moyenne de´pend aussi, mais dans une moindre
mesure, des le´ge`res de´sorientations cristallines, de la rugosite´ de surface, et des de´fauts de surface
cre´e´s pendant l’amincissement de l’e´chantillon. Vraisemblablement, les variations d’intensite´,
observe´es dans les couches d’AlN sous les ıˆlots sur la figure 5.5, sont dues a` ce type d’effet, et pas
a` une variation de composition chimique. Enfin, soulignons que les images sont des projections
de la structure dans le plan d’observation. En conse´quence, le signal duˆ a` l’AlN situe´ devant ou
derrie`re les ıˆlots se superpose au signal des ıˆlots. Ces difficulte´s expe´rimentales empeˆchent de
relier directement l’intensite´ des images a` la composition chimique.
Une analyse de´taille´e des profils d’intensite´ le long de [0001], moyenne´s selon [112¯0] (direction
horizontale dans la figure 5.5), permet de de´crire quantitativement les e´paisseurs de´pose´es. Ces
profils sont reproduits sur la figure 5.6. Les oscillations rapides repe`rent la position des plans
[0002], c’est a` dire 1 MC. L’incertitude sur la de´termination de la valeur absolue des e´paisseurs
est le´ge`rement infe´rieure a` 1 MC. A l’interface entre le bas de l’ˆılot et AlN, la composition varie
sur 3 a` 4 MC (fle`ches horizontales simples sur la figure 5.6). Entre 5 et environ 10,5 nm, le profil
d’intensite´ diminue progressivement. Il s’agit d’un effet de projection des contributions d’AlN et
de GaN, la contribution de Ga diminuant puique le diame`tre de l’ˆılot diminue en fonction de sa
hauteur.
Pour le de´poˆt de 4 MC d’AlN, la chute brutale d’intensite´ pour 11-11,5 nm indique un
changement de composition abrupte, c’est a` dire le passage de l’ˆılot a` la couverture d’AlN. Au
moins 3 a` 4 plans d’AlN sont identifie´s sur la figure 5.6. Nous trouvons une e´paisseur d’AlN de
0,81±0,10 nm au sommet de l’ˆılot, 0,89±0,10 nm sur les facettes des ıˆlots, et 0,70±0,10 nm sur
la couche de mouillage. Ces mesures indiquent donc un mouillage quasi uniforme du de´poˆt d’AlN
sur l’ensemble du plan de boˆıtes. Pour le de´poˆt de 14 MC d’AlN, la chute d’intensite´ a` 11-11,5
nm est moins marque´e, et on mesure une e´paisseur d’AlN de 0,90±0,10 nm. Cette e´paisseur est
sensiblement la meˆme que pour un de´poˆt de 4 MC.
Par ailleurs, la mesure des profils d’intensite´ entre les ıˆlots montre que la couche de mouillage
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Fig. 5.6 : Profils d’intensite´ moyenne des images haute re´solution TEM en balayage, selon la direction
[0001]. Les fle`ches simples indiquent la transition entre AlN et GaN au dessus des ıˆlots. Les
double-fle`ches mettent en e´vidence les plans AlN de la couverture d’AlN entre les ıˆlots et le
marqueur GaN.
GaN s’e´tend sur 3-4 MC, et que les deux MC centrales renferment une plus grande proportion de
Ga. Cette observation est cohe´rente avec les re´sultats d’e´tudes TEM a` haute re´solution, indiquant
que la couche de mouillage s’e´tend sur 4 MC, avec un gradient de composition [Arlery 99].
En re´sume´, les images TEM en balayage, a` haute re´solution, confirment les tendances obser-
ve´es sur les images TEM basse re´solution et sur les images AFM : jusqu’a` environ 4 MC de´pose´s,
l’AlN mouille uniforme´ment l’ensemble du plan de boˆıtes, y compris la couche de mouillage ; au-
dela`, AlN remplit les espaces entre les ıˆlots, jusqu’a` ce qu’une surface lisse soit obtenue.
5.4 Etude par diffraction anomale des rayons X
Une analyse comple´mentaire, moyenne´e sur une large partie de la surface des e´chantillons,
a e´te´ mene´e par diffraction anomale des rayons X, en incidence rasante afin d’exacerber la
contribution des ıˆlots et de leur couverture AlN, par rapport a` celle du substrat. L’e´tude a
porte´ sur les e´chantillons avec des de´poˆts d’AlN de 0, 2, 4, 8, 11 et 18 MC. Les mesures de
diffraction anomale ont e´te´ faites sur la ligne D2AM de l’ESRF, a` l’aide du diffractome`tre huit-
cercle (voir section 3.1). L’objet de l’e´tude de´taille´e ci-dessous est de de´terminer la proportion
d’AlN pseudomorphique aux ıˆlots, en fonction du de´poˆt d’AlN.
Nous avons d’abord mesure´ l’intensite´ diffuse´e au voisinage de la re´flexion (303¯0), en fonction
de la coordonne´e h de l’espace re´ciproque, avec un angle d’incidence αi = 0, 3◦. Afin de localiser
la contribution du Ga dans l’espace re´ciproque, nous avons fait des mesures MAD, c’est a` dire des
mesures de l’intensite´ en fonction de h pour une douzaine d’e´nergies autour du seuil d’absorption
du Ga (voir sections 2.3.2 et 3.2.1.2). La figure 5.7(a) montre l’intensite´ Iexp diffuse´e, en fonction
de h, pour un de´poˆt de 11 MC d’AlN, pour quelques e´nergies autour du seuil d’absorption K du
Ga. Pour αi = 0, 3◦, un traitement cine´matique du MAD est justifie´ (section 2.4.4.3), et permet
d’obtenir le facteur de structure complexe FGa du Ga et le facteur de structure total FT . La figure
5.7(b) montre la racine carre´e de l’intensite´ mesure´e a` 10,267 keV et ‖FGa‖. L’extraction permet
de se´parer la contribution du Ga, qui ne repre´sente qu’un e´paulement sur Iexp. La position du
pic ‖FGa‖ donne l’e´tat de de´formation moyen dans le plan dans les ıˆlots GaN.
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Fig. 5.7 : (a) Intensite´ mesure´e selon la direction h de l’espace re´ciproque, au voisinage de la re´flexion
(303¯0), avant (-100 et -50 eV), apre`s (+100 eV) et au seuil d’absorption du Ga (10.367 keV)
pour un e´chantillon d’ˆılots de GaN de´pose´s sur un pseudo-substrat d’AlN et recouverts de 11
MC d’AlN. (b) Intensite´
√
Iexp mesure´e a` 10,267 keV et ‖FGa‖ pour 11 MC d’AlN de´pose´.
Le rapport ‖FT ‖/‖FGa‖ = β × f0,Ga (voir section 2.3.2) est un facteur cristallographique
qui de´pend notamment de la composition de la re´gion de l’espace re´ciproque se´lectionne´e par la
diffraction [Lee 02], et qui de´termine la forme de l’intensite´ diffracte´e en fonction de l’e´nergie. Afin
de de´terminer avec pre´cision ‖FT ‖/‖FGa‖ et donc la composition de la re´gion iso-de´formation
constitue´e des ıˆlots et de la couverture AlN contrainte a` ces ıˆlots, nous avons mesure´ l’intensite´
diffracte´e au maximum en fonction de h de ‖FGa‖, pour αi = 0, 3◦ et avec un pas en e´nergie de
2 eV (voir section 2.3.2.4). La figure 5.8 montre le spectre obtenu pour un de´poˆt d’AlN de 11
MC.
L’intensite´ diffracte´e corrige´e de la fluorescence a e´te´ affine´e selon l’e´quation (2.66), en pre-
nant en compte l’efficacite´ du de´tecteur (voir section 3.2.1.2), et en exprimant les facteurs de
structures FGa et FT pour une structure cristallographique wurtizte AlxGa1−xN . Cette struc-
ture mode´lise la re´gion iso-de´formation se´lectionne´e par la diffraction, au maximum de ‖FGa‖,
incluant une proportion x d’AlN et (1− x) de GaN. Remarquons que x ne repre´sente pas l’inter-
diffusion Al/Ga dans les ıˆlots, mais la proportion d’AlN pseudomorphique sur les ıˆlots. Les ıˆlots
sont en effet purs GaN, quel que soit le de´poˆt d’AlN (voir section 6.4.1 et [Sarigiannidou 05]).
Sur la figure 5.8, le meilleur affinement, obtenu pour un de´poˆt de 11 MC d’AlN, pour x = 15±1
%, est reproduit.
Pour des ıˆlots non recouverts, nous trouvons x = 2 ± 1 %, c’est a` dire que la couche d’AlN
sous les ıˆlots ne participe pas a` la re´gion iso-de´formation se´lectionne´e par la diffraction. La figure
5.9 montre l’e´volution de la proportion x d’Al, en fonction du de´poˆt d’AlN. Jusqu’a` 4 MC, la
contribution d’AlN augmente line´airement. Au dela`, x stagne. Le re´gime observe´ jusqu’a` 4 MC
indique une augmentation uniforme du de´poˆt d’AlN sur les ıˆlots. Au dela` de 4 MC, le me´canisme
de recouvrement change, et conduit a` des de´poˆts d’AlN dont le parame`tre de maille dans le plan
diffe`re de celui dans les ıˆlots. Ces re´sultats sont cohe´rents avec ceux des analyses AFM et TEM
de´taille´s plus haut. En particulier, ils confirment que la croissance d’AlN sur le plan de boˆıtes
est uniforme jusqu’a` 4 MC. Au dela` de 4 MC, le changement de re´gime observe´ sur la figure 5.9
est attribue´ a` la croissance se´lective d’AlN entre les ıˆlots, avec un parame`tre de maille diffe´rent
de celui en haut des ıˆlots.
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Fig. 5.8 : Intensite´ diffracte´e mesure´e et affine´e, au maximum de ‖FGa‖, au voisinage du seuil K de Ga,
pour un de´poˆt de 11 MC d’AlN. L’affinement a e´te´ de´cale´ verticalement pour plus de clarte´.











Fig. 5.9 : Proportion x d’Al dans la re´gion iso-de´formation se´lectionne´ par la diffraction, en fonction du
de´poˆt d’AlN.
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Fig. 5.10 : Repre´sentation sche´matique de l’encapsulation des ıˆlots GaN par AlN. (a) les ıˆlots sont de´pose´s
sur une surface d’AlN. (b-c) le de´poˆt d’AlN mouille l’ensemble du plan GaN. (d) croissance
pre´fe´rentielle d’AlN entre les ıˆlots, jusqu’a` l’obtention d’une surface lisse (e).
5.5 Me´canisme d’encapsulation
Les re´sultats pre´ce´dents permettent de proposer un me´canisme d’encapsulation des ıˆlots GaN
par AlN, en deux e´tapes : mouillage des ıˆlots, puis croissance pre´fe´rentielle d’AlN entre les ıˆlots.
Le plan d’ˆılots de´pose´ sur AlN (figure 5.10(a)) expose´ a` des flux d’Al et N, est d’abord recouvert
d’une fine couche uniforme d’AlN (figure 5.10(b)). Ce processus de mouillage est favorise´, jusqu’a`
2 MC de´pose´es, par un e´change vertical entre Ga et Al, qui conduit a` la formation de liaisons Al-
N plus stables thermodynamiquement, et a` une diminution de la taille des ıˆlots [Gogneau 04a].
Au cours de l’e´tape suivante, jusqu’a` un de´poˆt de 3-4 MC, AlN recouvre de fac¸on homoge`ne les
ıˆlots et l’espace entre ceux-ci (figure 5.10(c)). La croissance d’AlN au dessus des ıˆlots est pourtant
de´favorable du point de vue de l’e´nergie e´lastique, puisqu’au dessus des ıˆlots, la maille cristalline
d’AlN est e´tire´e. Ce mode de croissance pourrait cependant eˆtre gouverne´ par la mobilite´ des
adatomes Al, relativement faible sur les surfaces d’AlN aux tempe´ratures de croissance que
nous employons. Au dela` de 3 a` 4 MC, l’exce`s d’e´nergie e´lastique emmagasine´e conduit a` un
changement brutal de re´gime : la croissance d’AlN se produit pre´fe´rentiellement entre les ıˆlots,
ou` le parame`tre de maille dans le plan est plus proche de celui d’AlN relaxe´ (figure 5.10(d)). Ce
mode de croissance se poursuit jusqu’a` ce que l’espace entre les ıˆlots soit rempli par AlN (figure
5.10(e)). La surface d’AlN est alors lisse.
Les ıˆlots de GaN pre´sentent la proprie´te´ remarquable de conserver leur forme et leur com-
position (voir section 6.4.1) au cours de l’encapsulation. En ce sens, ils diffe`rent des ıˆlots de Ge
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recouverts par Si [Capellini 05] et des ıˆlots d’InAs recouverts par InAlAs [Brault 00, Priester 01],
ou` l’encapsulation est gouverne´e par des phe´nome`nes d’interdiffusion. Dans le premier cas, le
mate´riau apporte´ par la couverture de Si est d’abord incorpore´ dans les ıˆlots pour diminuer leur
contrainte. Dans le second cas, la contrainte exerce´e par les ıˆlots favorise une interdiffusion dans
la couverture sur les ıˆlots, qui conduit a` une de´mixtion d’InAlAs.
A la pre´cision expe´rimentale pre`s, on n’observe pas un tel phe´nome`ne pour les ıˆlots GaN/AlN,
qui constituent un cas relativement singulier ou` l’interdiffusion ne joue aucun roˆle dans la re-
laxation des contraintes.
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Chapitre 5. Me´canisme de l’encapsulation des boˆıtes quantiques GaN (0001) par AlN
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Chapitre 6
Analyse structurale de l’encapsulation des
boıˆtes quantiques GaN (0001) par AlN
Nous e´tudions ex situ, par diffraction anomale des rayons X multi-longueurs d’onde et en
analysant les oscillations de structure fine en condition de diffraction, en incidence rasante,
l’encapsulation e´tape par e´tape de boˆıtes quantiques de GaN par AlN. L’e´tat de de´formation
global des ıˆlots est mesure´ en fonction du de´poˆt d’AlN sur un plan de boˆıtes. Nous mettons
en e´vidence un e´tat de de´formation notablement diffe´rent du cas biaxial, et montrons que la
couverture d’AlN induit une compression dans le plan accompagne´e d’une de´formation hors du
plan de la maille GaN dans les ıˆlots. Nous e´tudions la composition des ıˆlots en fonction du
de´poˆt d’AlN et montrons que l’interdiffusion est absente. Enfin, les oscillations de structure fine
mesure´es en d’absorption sont analyse´es et compare´es aux oscillations de structure fine obtenues
en condition de diffraction. Des diffe´rences notables entre les deux types d’oscillations sont mises
en e´vidence. Elles sont attribue´es a` des atomes a` l’interface entre les ıˆlots et AlN.
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Fig. 6.1 : Topographie AFM de 1 µm2, d’un plan de boˆıtes non recouvert forme´ sur une couche tampon
d’AlN, sur substrat (a) SiC et (b) AlN/saphir.
6.1 Description des e´chantillons
Deux se´ries d’e´chantillons ont e´te´ e´tudie´es. La premie`re est celle de´crite au chapitre pre´ce´dent,
dans la section 5.1. Elle consiste en des ıˆlots de 40 nm de largeur, par 3,5 nm de hauteur, re´partis
avec une densite´ de 6× 1010 cm−2 (figure 6.1(a)). Pour la seconde se´rie, la croissance a e´te´ faite
sur des couches e´paisses d’AlN de´pose´es sur saphir (voir section 1.3.4.1), chauffe´s a` 740◦. Nous
avons tout d’abord de´pose´ une couche tampon AlN de 10 nm. Ensuite, un plan de boˆıtes GaN
a e´te´ forme´ selon le mode SK modifie´ (section 1.3.6) en condition riche Ga avec une quantite´ de
6 MC de GaN. Apre`s formation, les boˆıtes sont laisse´es sous vide pendant 30 s, puis recouvertes
de 0, 2, 5, 10 et 20 MC d’AlN. La figure 6.1(b) montre une topographie AFM de la surface de
l’e´chantillon non recouvert. La hauteur et le diame`tre moyens des ıˆlots, e´value´s par une analyse
statistique des images AFM, sont de 3,0±0,5 nm et 15±2 nm, respectivement. La densite´ d’ˆılots
est de 1,3×1011 cm−2, c’est a` dire que les ıˆlots sont presque adjacents.
Bien que synthe´tise´s dans des conditions similaires, les ıˆlots obtenus sur substrat AlN/saphir
sont moins denses et pre´sentent un rapport hauteur sur diame`tre moins important que ceux
sur substrat SiC. Un des objectifs de ce chapitre est la comparaison des de´formations et de la
structure atomique dans les ıˆlots, selon les deux types de substrat.
6.2 De´formation dans le plan des boıˆtes quantiques GaN
La ge´ome´trie utilise´e est celle de´crite dans la section 3.2.1. Nous avons utilise´ un angle
d’incidence des rayons X sur l’e´chantillon de 0,15◦. Ainsi, la contribution des ıˆlots et de leur
couverture est largement privile´gie´e par rapport a` celle du substrat. Nous avons ouvert les fentes
de´tecteur pour inte´grer le signal diffuse´ par l’e´chantillon selon l’angle de sortie (αf ) du faisceau.
Un balayage de l’intensite´ diffuse´e au voisinage de la re´flexion (303¯0), le long de la direction
[101¯0] perpendiculaire aux plans (303¯0), permet de sonder les distances entre ces plans, c’est a`
dire les de´formations dans le plan ,εxx, ou de fac¸on e´quivalente, le parame`tre de maille a (voir
section 3.2.1).
La figure 6.2(a) montre l’intensite´ diffuse´e selon la coordonne´e h de l’espace re´ciproque, c’est
a` dire le long de la direction [101¯0], au voisinage de la re´flexion (303¯0), pour des plans de boˆıtes
synthe´tise´s sur substrat SiC. Pour le plan de boˆıtes non recouvert, en plus du pic intense du
substrat en h = 3, apparaˆıt un second pic aux basses valeurs de h, qui correspond a` une re´gion
ou` le parame`tre de maille est plus grand que dans AlN. Ce pic correspond aux ıˆlots GaN. A
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Fig. 6.2 : (a) Intensite´ diffuse´e le long de la direction [101¯0], pour des plans de boˆıtes synthe´tise´s sur
substrat SiC et recouverts de 0, 4, 11 et 18 MC d’AlN. (b) Intensite´ diffuse´e en fonction de
h, pour un plan de boˆıtes recouvert de 11 MC d’AlN, pour quelques e´nergies autour du seuil
K du Ga. (c,d) Racine carre´e de l’intensite´ mesure´e a` 10,267 keV, et modules des amplitudes
diffuse´es ‖FGa‖ et ‖FT ‖ pour un plan de boˆıtes recouvert de 11 MC (c) et 4 MC (d) d’AlN.
Les lignes pointille´es sur (c,d) repe`rent la position du maximum de ‖FGa‖.
mesure que le de´poˆt d’AlN augmente, ce pic se de´place progressivement vers la position d’AlN,
pour finalement devenir un e´paulement du pic du susbtrat. Pour connaˆıtre l’e´tat de de´formation
dans les ıˆlots, il faut distinguer les contributions d’AlN et de GaN. Une sensibilite´ chimique
est donc ne´cessaire. C’est l’objet de mesures MAD au seuil de Ga qui permettent de localiser la
contribution dans l’espace re´ciproque, selon h, des re´gions contenant du gallium (section 3.2.1.2).
La figure 6.2(b) montre l’intensite´ diffuse´e en fonction de h, pour quelques e´nergies au voi-
sinage du seuil K du Ga (10,367 keV). Les variations importantes avec l’e´nergie observe´es au
voisinage de h = 2, 95 indiquent une contribution importante de Ga. Afin d’extraire avec pre´ci-
sion la contribution de Ga, nous avons mesure´ l’intensite´ pour une douzaine d’e´nergies autour du
seuil K de Ga. Les e´nergies choisies permettent de de´crire les variations de f ′Ga et f
′′
Ga connues
par ailleurs (voir la figure 3.8(b)). L’analyse de ces expe´riences MAD donne acce`s aux facteurs
de structure partiels FGa des atomes de Ga, et FT de tous les atomes (section 2.3.2 et paragraphe
2.4.4.3). Les figures 6.2(c,d) reproduisent ‖FGa‖, ‖FT ‖, et la racine carre´e de l’intensite´ mesure´e
a` 10,267 keV, Iexp, pour un de´poˆt d’AlN sur les boˆıtes GaN, de 11 et 4 MC respectivement.
Notons que pour le de´poˆt de 11 MC, l’analyse MAD permet de re´soudre l’e´paulement observe´
pour les faibles valeurs de h sur l’intensite´. Les valeurs de ‖FGa‖ et ‖FT ‖ sont peu fiables au
voisinage de h=3, c’est a` dire pre`s du pic de Bragg du substrat (voir section 3.2.1.2).
De la position du maximum de ‖FGa‖, nous de´duisons aGaN , le parame`tre de maille moyen
dans le plan des ıˆlots, et la de´formation εxx,GaN correspondante (par rapport a` GaN relaxe´). La fi-
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Fig. 6.3 : Parame`tre de maille moyen dans le plan de croissance, de´duits des mesures MAD pour des

















































Fig. 6.4 : (a) Intensite´ diffuse´e en fonction de h, pour un plan de boˆıtes synthe´tise´ sur substrat AlN/saphir
et recouvert de 10 MC d’AlN, pour quelques e´nergies autour du seuil K du Ga. (b) Racine carre´e
de l’intensite´ Iexp mesure´e a` 10,267 keV, et modules de ‖FGa‖ et ‖FT ‖.
gure 6.3 montre l’e´volution de aGaN et εxx,GaN dans les ıˆlots en fonction du de´poˆt d’AlN. Les ıˆlots
non recouvert sont largement relaxe´s, avec εxx,GaN '-0,3 %. Ils sont progressivement contraints
a` mesure que le de´poˆt d’AlN augmente, mais restent partiellement relaxe´s, avec εxx,GaN '-1,3
% pour un de´poˆt de 18 MC. Pour comparaison, GaN totalement contraint sur AlN relaxe´, aurait
une de´formation εxx,GaN '-2,4 %.
Une e´tude similaire a e´te´ conduite pour les e´chantillons synthe´tise´s sur les substrats AlN/saphir.
La figure 6.4(a) montre l’intensite´ diffuse´e en fonction de h, pour un plan de boˆıte recouvert de
10 MC d’AlN, a` quelques e´nergies autour du seuil K de Ga. Des variations notables d’intensite´
sont observe´es autour de h=2,975. Les mesures MAD a` une douzaine d’e´nergies (les meˆmes que
pre´ce´demment et que sur la figure 3.8(b)) permettent d’extraire ‖FGa‖ et ‖FT ‖. La figure 6.4(b)
compare ces grandeurs avec la racine carre´e de l’intensite´ mesure´e a` 10,267 keV. Nous avons
ensuite de´duit de la position du pic ‖FGa‖, pour chacun des de´poˆts, le parame`tre de maille
moyen dans les ıˆlots. Les re´sultats sont reproduits sur la figure 6.5. Les ıˆlots non recouverts
sont le´ge`rement relaxe´s, εxx,GaN '-1,0 %. Le de´poˆt d’AlN contraint progressivement les ıˆlots, et
conduit a` εxx,GaN '-1,6 % pour 20 MC.
Les e´volutions relatives de la de´formation sont semblables d’une se´rie d’e´chantillons a` l’autre.
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Fig. 6.5 : Parame`tre de maille moyen dans le plan de croissance, de´duits des mesures MAD pour des
boˆıtes GaN synthe´tise´es sur substrat AlN/saphir, en fonction du de´poˆt d’AlN.
La de´formation dans les ıˆlots diminue rapidement jusqu’a` 8-10 MC d’AlN de´pose´es, et suit des
variations plus lentes au dela`. Les valeurs absolues des de´formations dans les ıˆlots sont cependant
diffe´rentes, et assez mal reproduites dans un mode`le e´lastique (section 4.3). Pour les ıˆlots non
recouverts synthe´tise´s sur substrat AlN/saphir, la relaxation dans le plan observe´e est environ
0,5 % plus forte que ce que pre´voient les simulations. Pour les ıˆlots non recouverts synthe´tise´s sur
substrat SiC, l’e´cart est plus fort, d’environ 0,9 %. Ces e´carts pourraient avoir diverses origines.
Nous e´cartons d’ores et de´ja` la formation de dislocations a` l’inte´rieur des ıˆlots, incompatible avec
la photoluminescence des ıˆlots GaN observe´e a` tempe´rature ambiante [Simon 03]. En revanche,
les dislocations coin traversant la couche d’AlN [Wu 96] pourraient jouer un roˆle : elles cre´ent
une augmentation locale du parame`tre de maille d’AlN dans le plan, ou` l’he´te´roe´pitaxie de GaN
s’accompagne de contraintes plus faibles. Ces dislocations sont donc des centres de nucle´ation
pre´fe´rentiels qui permettent une relaxation supple´mentaire dans les ıˆlots [Rouvie`re 99]. Une
plus grande densite´ de dislocations traversantes dans la couche tampon d’AlN de´pose´e sur SiC
permettrait d’expliquer la relaxation plus grande des ıˆlots correspondants. Cependant, pour
confirmer cette hypothe`se, il conviendrait d’e´tudier, par TEM ou mesure de la largeur des pics
de diffraction de couches e´paisses, la densite´ de de´fauts dans les couches AlN sur SiC ou sur
substrat AlN/saphir. Enfin, la forte relaxation observe´e dans les ıˆlots pourrait eˆtre interpre´te´e
par la formation de dislocations dans le plan, a` l’interface entre AlN et GaN, de la meˆme
manie`re que dans les couches GaN/AlGaN [Floro 04]. La contrainte re´siduelle serait relaxe´e par
formation d’ˆılots, comme pour dans le syste`me InN/GaN [Daudin 98, Lozano 06]. Remarquons
que la couche tampon AlN sous les ıˆlots a probablement un parame`tre de maille dans le plan
plus faible sur substrat SiC que sur substrat AlN/saphir, en raison de la contrainte impose´e par
SiC. Il en re´sulte un plus fort de´saccord de maille avec GaN, qui pourrait ge´ne´rer de plus grandes
densite´s de dislocations a` l’interface AlN/GaN, et pourrait expliquer la plus grande relaxation
oberve´e dans les ıˆlots correpondant. Des mesures TEM seraient ne´cessaires pour confirmer cette
hypothe`se.
6.3 Cartographie de la de´formation de boıˆtes quantiques GaN encapsule´es
La mesure de l’intensite´ diffuse´e en fonction de la coordonne´e l de l’espace re´ciproque, c’est
a` dire selon la direction [0001], ne permet pas, au voisinage d’une re´flexion syme´trique telle que
(0002), de de´terminer la de´formation dand les ıˆlots selon [0001]. En effet, pour une telle re´flexion,
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Fig. 6.6 : Cartographies des amplitudes diffuse´es ‖FT ‖ (a) et ‖FGa‖ (b), au voisinage de la re´flexion
(303¯2).
l’angle d’incidence αi et l’angle de sortie αf sont e´gaux, et s’identifient a` l’angle de diffusion θ
(θ ' 12◦ pour GaN relaxe´ a` 10,6 keV). Pour de tels angles, la pe´ne´tration du faisceau X est tre`s
grande, et la contribution des ıˆlots est noye´e dans celle du substrat. Pour garder la sensibilite´
a` la contribution des ıˆlots, l’une incidence rasante doit eˆtre maintenue. La de´termination du
parame`tre de maille hors du plan c est alors possible en mesurant, selon l, l’intensite´ diffuse´e au
voisinage de la re´flexion (303¯2).
Les mesures ont e´te´ re´alise´es pour les plans de boˆıtes synthe´tise´s sur SiC et recouverts de 11
MC et 18 MC d’AlN. Nous avons ajuste´ l’angle d’incidence a` 0,15◦, et mesure´ l’intensite´ diffuse´e
a` grand angle αf , autour de la re´flexion (303¯2). Les fentes de´tecteur e´taient ferme´es a` 2 mm ×
2 mm, pour obtenir une re´solution acceptable.
Afin de localiser la contribution du Ga, nous avons cartographie´ l’espace re´ciproque, selon
ses coordonne´es h et l avec un pas de 0,01, autour de la re´flexion (303¯2) de SiC. Les mesures
MAD exigent des temps d’acquisition importants avec un de´tecteur ponctuel. Nous avons donc
mesure´ l’intensite´ diffuse´e a` seulement trois e´nergies, ce qui est suffisant pour extraire ‖FGa‖
et ‖FT ‖ (et ϕT − ϕGa, voir section 2.3.2.2). Ces trois e´nergies sont choisies pour maximiser les
diffe´rences de Bijvoet et dispersive (voir section 2.3.2.2), c’est a` dire avant le seuil (-100 eV), au
seuil, et apre`s le seuil (+100 eV).
Pour une re´flexion (303¯2) mesure´e en incidence rasante sous critique, les effets de DWBA se
manifestent sous la forme de deux chemins de diffusion, dont les contributions sont le´ge`rement
de´cale´es selon h et l. Ces de´calages sont cependant faibles par rapport a` l’e´largissement du pic
‖FGa‖ duˆ a` la taille finie des ıˆlots, et ne sont pas observe´s en pratique. La de´pendance avec
l’e´nergie de l’intensite´ est sensiblement la meˆme dans le cadre de la DWBA et dans celui de
l’approximation cine´matique (section 2.4.4.3). L’analyse des mesures MAD selon une approche
cine´matique donne acce`s aux amplitudes de diffusion FGa et FT . La figure 6.6 montre les mo-
dules ‖FGa‖ et ‖FT ‖ extraits a` partir des mesures MAD avec le code NanoMAD (voir section
3.2.1.2). Les de´calages selon h et l entre les diffe´rents chemins sont imperceptibles, en raison de
l’e´largissement selon l du pic duˆ a` la taille finie des ıˆlots. Ils seront donc suppose´s plus faibles que
l’incertitude sur la de´termination de la position du pic ‖FGa‖. Le parame`tre de maille hors du
plan cGaN dans les ıˆlots est de´duit de la position relative selon l du maximum de ‖FGa‖ et du pic
du substrat SiC par cSiC/2 = cGaN/l, avec cSiC = 0.5037 nm la parame`tre de maille du substrat.
Nous trouvons cGaN=0,523±0,002nm pour un de´poˆt de 11 MC d’AlN, et cGaN=0,526±0,002nm
pour 18 MC.
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6.4. Environnement local du Ga dans les boˆıtes GaN
La re´fraction du faisceau X entraˆıne un changement de la direction du vecteur d’onde incident−→
ki au passage de l’air a` l’e´chantillon, et du vecteur d’onde sortant
−→
kf au passage de l’e´chantillon
a` l’air. La projection selon [0001] de
−→
ki vaut, dans l’air, ki,z = 2pisinαi/λ. Pour αi plus petit
que l’angle critique de re´flexion totale, ki,z est plusieurs ordres de grandeurs plus faible dans
le mate´riau. Pour des angles plus grands, l’effet de re´fraction devient tre`s vite ne´gligeable. Les
meˆmes effets se produisent pour
−→
kf . Pour la re´flexion (303¯2) que nous mesurons, la projection
hors du plan du vecteur de diffusion est Q′z ' 2pi × sinαf/λ = 2pil′/cSiC dans l’e´chantillon,
et Qz = 2pi (sinαi + sinαf ) /λ = 2pil/cSiC dans le vide. Ceci signifie que l’effet de re´fraction
entraine un shift de cSiCsinαi/λ des signaux diffuse´s selon l. A 10.3 keV, cela correspond a` un
de´calage global de 0,015 vers les plus grandes valeurs de l. Ce de´calage a e´te´ pris en compte pour
la de´termination des valeurs de cGaN a` partir de la position relative selon l des pics ‖FGa‖ et
SiC. Les conside´rations ci-dessus concernent une surface plane, ce qui est effectivement le cas
des e´chantillons avec 11 et 18 MC de couverture d’AlN. En revanche, pour les plans d’ˆılots non
recouverts et le´ge`rement recouverts, un effet de re´fraction notable est attendu pour la couche sous
les ıˆlots, qui est plane, alors que pour les ıˆlots, aucun effet de re´fraction notable ne se produit.
En conse´quence, seule la contribution de la couche sous les ıˆlots est de´cale´e selon l. La valeur de
cGaN de´duite de la position relative du pic du substrat et du maximum de la contribution des
ıˆlots n’a pas pu, pour cette raison, eˆtre de´termine´e avec pre´cision.
6.4 Environnement local du Ga dans les boıˆtes GaN
6.4.1 Mesure et affinement des oscillations de structure fine en conditions de diffraction
Nous avons mesure´ les oscillations EDAFS, au maximum de la contribution du Ga, de´termine´
pour chaque e´chantillon par les mesures MAD, afin de quantifier l’environnement local des atomes
de Ga contenus dans les ıˆlots. L’angle d’incidence e´tait αi = 0, 3◦, sur-critique. Ainsi, l’e´chantillon
intercepte une plus grande partie du faisceau incident, ce qui permet de re´duire les temps de
comptage. En outre, pour cet angle d’incidence, l’intensite´ diffracte´e reste stable pour des petites
variations de αi (voir section 3.3). Les fentes de´tecteur e´taient largement ouvertes, de manie`re a`
inte´grer selon l’angle de sortie αf les contributions diffuse´es, sur environ 1◦. Dans la ge´ome´trie
que nous avons utilise´e, la polarisation du faisceau X est oriente´e selon [0001], et donne aux
oscillations EDAFS une grande sensibilite´ aux atomes voisins situe´s dans cette direction (voir
section 3.3).
La figure 6.7(a) montre l’intensite´ diffracte´e au maximum h=2,925 de ‖FGa‖, en fonction de
l’e´nergie au seuil K du Ga (10,367 keV), avec un pas de 2 eV, pour un plan de boˆıte synthe´tise´
sur SiC et recouvert de 2 MC d’AlN. Le profil de ce spectre a tout d’abord e´te´ affine´ selon le
traitement cine´matique du MAD (e´quation (2.66)) justifie´ par l’angle d’incidence sur-critique
notamment (paragraphe 2.4.4.3). L’affinement est montre´ sur la figure 6.7(a). Compte tenu du
pas utilise´ (2 eV) et de la plage en e´nergie mesure´e (800 eV), l’affinement permet de de´terminer
les parame`tres cristallographiques β, ϕT − ϕGa, SD et ϕ0 − ϕGa avec pre´cision (voir section
2.3.2.4). Les re´sultats des affinements, pour chaque e´chantillon de la se´rie synthe´tise´e sur SiC,
sont reporte´s dans le tableau 6.1. Les parame`tres SD et ϕ0 − ϕGa sont utilise´s par la suite dans
le cadre d’un traitement des oscillations EDAFS emprunte´ a` l’EXAFS.
Les oscillations EDAFS qui apparaissent sous la forme de structurations de l’intensite´ dif-
fracte´e au dela` du seuil d’absorption sont extraites par rapport a` une ligne de base de l’intensite´
affine´e a` l’aide du code AUTOBK (voir section 3.3). Les oscillations extraites sont reproduites,
dans l’espace des distances interatomiques R, et dans celui du nombre d’onde du photoe´lectron
177
Chapitre 6. Analyse structurale de l’encapsulation des boˆıtes quantiques GaN (0001) par AlN


























































Fig. 6.7 : (a) Intensite´ diffracte´e mesure´e et affinement de son profil, en h=2,925 en fonction de l’e´nergie
des photons au voisinage du seuil K du Ga, pour un plan de boˆıtes synthe´tise´ sur substrat
SiC, et recouvert de 2 MC d’AlN. (b) Module de la transforme´e de Fourier de k × χGa (k),
expe´rimentale (cercles) et affine´e (trait plein). (c) Oscillations k × χGa (k), expe´rimentales
(cercles) et affine´es (trait plein).
Tab. 6.1 : β, ∆ϕ, SD et ϕ0−ϕGa determine´s d’apre`s le profil de l’intensite´ diffracte´e avec l’e´nergie mesure´
au maximum de l’amplitude de diffusion du Ga selon la coordonne´e h de l’espace re´ciproque,
pour la re´flexion (303¯0), pour αi = 0.3◦.
Sample β ((u.e.)−1) ∆ϕ (◦) SD ϕ0 − ϕGa (◦)
0 MC 0.068 1.72 1.9 18
2 MC 0.059 1.15 2.2 20
4 MC 0.054 0.46 2.5 16
8 MC 0.053 -1.09 2.5 25
11 MC 0.056 9.51 2.5 25
18 MC 0.049 9.40 2.9 22
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Tab. 6.2 : Longueurs effectives des chemins r1, r4, Facteurs de Debye-Waller σ21 , σ
2
4 , et roportion d’AlN
autour des atomes Ga, obtenus pour les meilleurs affinements des oscillations EDAFS, pour les
e´chantillons synthe´tise´s sur substrats SiC. La valeur de r3 = aGaN est donne´e par les mesures
MAD.
relaxe´ biaxial 0 MC 2 MC 4 MC 8 MC 11 MC 18 MC













2) - - 4×10−5 2×10−5 2×10−5 3×10−5 8×10−5 1×10−5
r3 (GaGa) (nm) 0,3189 0,311 0,3166 0,3160 0,3156∗ 0,3149 0,3146 0,3146













2) - - 5×10−5 5×10−5 3×10−5 6×10−5 8×10−5 3×10−5












cGaN/aGaN 1,626 1,69 1,65 1,65 1,66 1,67 1,67 1,67












k, sur les figures 6.7(b,c). L’affinement de l’environnement local est fait dans l’espace R entre 0,1
et 0,35 nm−1,a` partir des codes usuels d’analyse de l’EXAFS (IFEFFIT, ARTEMIS), sur la base
de calculs ab initio des phases et amplitudes des diffe´rents chemins de diffusion entre atomes
voisins fournis par FEFF8, selon les e´quations (2.72) et (2.70) avec les valeurs de SD et ϕ0−ϕGa
obtenues plus haut. Cette proce´dure, ainsi que les chemins de diffusion utilise´s pour caracte´riser
les de´formations des liaisons Ga-N et l’interdiffusion notamment, sont de´crits en de´tail dans la
section 3.3. Les re´sultats de l’affinement de l’environnement local pour chacun des e´chantillons
synthe´tise´s sur SiC sont reporte´s dans le tableau 6.2.
Nous n’observons pas de diffe´rence entre les longueurs r1 et r2 des deux premiers chemins,
correspondant aux premiers voisins N (un selon [0001] et les trois autres pointant a` 109◦). Les
de´formations cre´e´es dans la maille par la contrainte impose´e par la couche sous jacente sont donc
accomode´es par des rotations de liaisons. Seule la valeur r1 est reporte´e dans le tableau 6.2.
Aux incertitudes pre`s, l’interdiffusion, caracte´rise´e par la proportion x d’atomes Al second
voisins en substitution de Ga, reste ne´gligeable dans les ıˆlots. La proportion x trouve´e correspond
a` la quantite´ d’atomes Al dans l’environnement des atomes Ga a` la surface des ıˆlots (voir section
3.3). La proportion x ne semble pas varier avec le de´poˆt d’AlN sur les ıˆlots. L’encapsulation
des ıˆlots ne s’accompagne donc pas d’interdiffusion, a` la diffe´rence de nombreux syste`mes, tels
que les ıˆlots de Ge recouverts par Si [Sutter 98, Schmidt 00b, Kummer 00, Hesse 02, Zhong 03,
Capellini 05] ou d’InAs recouverts de GaAs ou AlAs [Lin 94, Ge´rard 96, Garc´ia 97, Joyce 01,
Heidemeyer 02, Ferdos 03]. Cette spe´cificite´ des ıˆlots de GaN permet un meilleur controˆle des
longueurs d’onde d’e´mission des boˆıtes quantiques dans des he´te´rostructures. En outre, la perte
d’efficacite´ radiative qui peut intervenir en fonction de la tempe´rature dans des ıˆlots interdiffuse´s
[Schmidt 00a], est vraisemblablement limite´e dans le syste`me GaN/AlN.
La longueur effective du quatrie`me chemin de diffusion, r4 =
√
1/3a2 + 1/4c2, de´pend des
parame`tres de maille moyens dans et hors du plan dans les ıˆlots. La valeur de a est connue, fixe´e
par la valeur de h choisie pour faire les mesures EDAFS, au maximum de la contribution ‖FGa‖.
Connaissant donc a = aGaN , d’apre`s les mesures MAD pre´sente´es plus haut, il est possible
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Fig. 6.8 : Evolution du parame`tre de maille hors du plan cGaN dans les ıˆlots et de la de´formation
correspondante εzz,GaN , de´termine´s par les analyses MAD et EDAFS, pour les e´chantillons
synthe´tise´s sur SiC. Le parame`tre de maille hors du plan dans GaN relaxe´ est 0,5185 nm.
Tab. 6.3 : Longueurs effectives des chemins r1, r4, Facteurs de Debye-Waller σ21 , σ
2
4 , et proportion d’AlN
autour des atomes Ga, obtenus pour les meilleurs affinements des oscillations EDAFS, pour
les e´chantillons synthe´tise´s sur substrats AlN/saphir. La valeur de r3 = aGaN est donne´e par
les mesures MAD.
relaxe´ biaxial 0 MC 2 MC 5 MC 10 MC
r1 (GaN) (nm) - - 0,193 0,194 0,194 0,194
σ21 (nm
2) - - 2× 10−5 4× 10−5 4× 10−5 1× 10−5
r3 (nm) 0,3189 0,3110 0,3156 0,3147 0,3150 0,3140
r4 (GaGa) (nm) 0,318 - 0,319 0,318 0,318 0,319
σ24 (nm
2) - - 6× 10−5 8× 10−5 4× 10−5 7× 10−5
cGaN (nm) 0,5185 0,526 0,525±0.02 0,523±0.03 0,522±0.02 0,525±0.04
cGaN/aGaN 1,626 1,69 1,66 1,66 1,66 1,67
x - - 0,1±0, 1 0,0±0, 1 0,1±0, 1 0,05±0, 1
de de´duire le parame`tre cGaN dans les ıˆlots. Ces valeurs sont reporte´es dans le tableau 6.2 et
pre´sente´es sur la figure 6.8. Une augmentation globale de cGaN est observe´e en fonction du de´poˆt
d’AlN sur les ıˆlots, conduisant de 0,522±0,002 nm pour les ıˆlots non recouverts a` 0,527±0,002
nm pour les ıˆlots recouverts de 18 MC. Les valeurs pour 11 et 18 MC d’AlN sont compare´es a`
celles obtenues par l’analyse du MAD pour la re´flexion (303¯2). Nous trouvons un bon accord
entre les deux types de mesures.
Une analyse similaire a e´te´ mene´e pour les e´chantillons synthe´tise´s sur substrat AlN/saphir.
La figure 6.9(a) montre l’intensite´ mesure´e au maximum de la contribution ‖FGa‖ a` la diffusion,
pour un plan de boˆıtes non recouvert. L’affinement du profil du spectre mesure´ donne acce`s
aux parame`tres cristallographiques SD et ϕ0 − ϕGa ne´cessaires par la suite pour analyser les
oscillations EDAFS. La figure 6.9(b) montre les oscillations extraites a` l’aide du code AUTOBK
et les oscillations affine´es selon la meˆme proce´dure que plus haut, entre R=0,1 et 0,35 nm. Les
oscillations et leur affinement sont trace´es dans l’espace k sur la figure 6.9(c). Les re´sultats des
affinements pour chacun des e´chantillons de la se´rie synthe´tise´e sur substrats AlN/saphir sont
reporte´s dans le tableau 6.3.
Comme pour les e´chantillons synthe´tise´s sur SiC, l’interdiffusion est visiblement absente, et
la longueur des liaisons Ga-N, inchange´e, sugge`re une rotation, plutoˆt qu’une contraction des
liaisons. Les valeurs de cGaN dans les ıˆlots, de´duites de la longueur effective du chemin 4 et des
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Fig. 6.9 : (a) Intensite´ diffracte´e mesure´e et affinement de son profil, en h=2,963 en fonction de l’e´nergie
des photons au voisinage du seuil K du Ga, pour un plan de boˆıtes synthe´tise´ sur substrat
AlN/saphir, non recouvert. (b) Module de la transforme´e de Fourier de k × χGa (k), expe´ri-
mentale (cercles) et affine´e (trait plein). (c) Oscillations k × χGa (k), expe´rimentales (cercles)
et affine´es (trait plein).
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Fig. 6.10 : Evolution du parame`tre de maille hors du plan cGaN dans les ıˆlots et de la de´formation
correspondante εzz,GaN , de´termine´s avec l’analyse EDAFS, pour les e´chantillons synthe´tise´s
sur substrats AlN/saphir. Le parame`tre de maille hors du plan dans GaN relaxe´ est 0,5185
nm.
valeurs aGaN donne´es par l’analyse MAD pre´sentent une e´volution en fonction du de´poˆt d’AlN
moins marque´e que pour la se´rie d’e´chantillons sur SiC.
6.4.2 De´formation dans les ıˆlots en fonction de l’e´paisseur de la couverture d’AlN
Les de´formations dans les ıˆlots, de´duites des mesures MAD et EDAFS, sont re´sume´es sur
les figures 6.11 et 6.12, ou` sont reproduites les de´formations dans et hors du plan εxx,GaN et
εzz,GaN pour chaque de´poˆt d’AlN, pour les deux se´ries d’e´chantillons. Dans le cas des e´chantillons
synthe´tise´s sur SiC, la de´formation dans le plan a` la base des ıˆlots de´pend de celle a` la surface de
la couche tampon d’AlN, qui est mal connue. En effet, la position de la contribution d’AlN a` la
diffraction pour la re´flexion (303¯0), qui renseigne sur l’e´tat de de´formation dans le plan d’AlN,
est soit plus faible que la diffusion diffuse par le substrat SiC, soit superpose´e a` celle de SiC. Il
est toutefois raisonnable de supposer que le parame`tre de maille dans le plan d’AlN est compris
entre celui d’AlN relaxe´ et celui de SiC, c’est a` dire que la de´formation dans le plan a` la base des
ıˆlots est comprise entre εxx = −2, 4 % et εxx = −3, 4 %. En conse´quence, si les ıˆlots ressentaient
une contrainte biaxiale, qui conduit a` εzz = −2εxxc13/c33 (voir section 1.2.3.2), leur de´formation
hors du plan serait comprise entre εxx = +1, 7 % et εzz = +1, 3 %. Le point correspondant est
bien en dehors du cadre de la figure 6.11. Dans le cas des substrats AlN, le point correspondant
est εxx = −2, 4 % et εzz = +1, 3 %, lui aussi en dehors du cadre de la figure 6.12.
L’e´tat de de´formation dans les ıˆlots non recouverts est loin de cette situation, ce qui signifie
qu’il existe un profil de relaxation de la contrainte en fonction de la hauteur dans les ıˆlots
[Jalabert 05]. Soulignons que la de´formation dans le plan dans les ıˆlots non recouverts synthe´tise´s
sur SiC est plus faible que dans les ıˆlots sur substrats AlN/saphir. Cette particularite´ a e´te´
discute´e dans la section 6.2 : (i) a` la surface d’AlN, des sites ou` le parame`tre de maille dans
le plan est localement plus grand, au voisinage de dislocations coin traversantes, pourraient se
trouver en plus grand nombre dans les e´chantillons sur substrats SiC ; (ii) des dislocations dans
le plan a` l’interface entre AlN et GaN qui seraient plus nombreuses pour les e´chantillons sur
SiC, pourraient accomoder une plus grande partie du de´saccord de maille entre AlN et GaN et
favoriser la relaxation dans le plan dans les ıˆlots.
La de´formation hors du plan dans les ıˆlots est plus grande pour un substrat AlN/saphir que
pour une substrat SiC. Ceci est cohe´rent avec les valeurs plus importantes de εxx,GaN pour les
ıˆlots sur substrat AlN/saphir. Le rapport moyen εzz,GaN/εxx,GaN pour les ıˆlots non recouverts est
tre`s proche de celui d’une couche de GaN biaxial dont la de´formation dans le plan corresponderait
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Fig. 6.11 : De´formation dans le plan εxx,GaN de´termine´e par les mesures MAD, en fonction de la de´-
formation hors du plan εxx,GaN de´termine´e par EDAFS, pour les e´chantillons synthe´tise´s sur
SiC. La droite repre´sente le cas d’une couche de GaN en contrainte biaxiale.

















Fig. 6.12 : De´formation dans le plan εxx,GaN de´termine´e par les mesures MAD, en fonction des de la
de´formation hors du plan εxx,GaN de´termine´e par EDAFS, pour les e´chantillons synthe´tise´s
sur substrats AlN/saphir. La droite repre´sente le cas d’une couche de GaN en contrainte
biaxiale.
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a` celle dans les ıˆlots (εxx,GaN = −0, 7 % sur la droite de la figure 6.11), qui est diffe´rente de celle
a` la base des ıˆlots. Cette approximation biaxiale n’est pas valable pour les ıˆlots synthe´tise´s sur
un substrat AlN/saphir (voir figure 6.12), ce que nous expliquons par le rapport d’aspect plus
important des ıˆlots dans ce cas, qui permet une plus grande relaxation des contraintes par la
surface des ıˆlots.
Lorsque la couverture d’AlN sur les ıˆlots augmente, une de´formation supple´mentaire se pro-
duit dans les ıˆlots, quel que soit le substrat. Cette e´volution s’interpre`te par le mode d’encapsu-
lation des ıˆlots par AlN, pre´sente´ au chapitre 5 pour des substrats SiC. Remarquons que nous
avons mis en e´vidence, a` l’aide d’une e´tude AFM et par diffraction des rayons X similaire a` celle
de´crite au chapitre 5, un mode d’encapsulation similaire pour les ıˆlots sur substrats AlN/saphir
[Coraux 06]. En particulier, la couverture d’AlN est uniforme sur le plan de boˆıtes meˆme pour les
faibles de´poˆts d’AlN (0-5 MC), et contraint donc les ıˆlots, comme on l’observe sur les figures 6.11
et 6.12. La situation serait bien diffe´rente si la croissance d’AlN se produisait d’abord entre les
ıˆlots. Pour des couvertures d’AlN plus importantes, la croissance d’AlN se produit pre´fe´rentielle-
ment entre les ıˆlots, et occasionne donc une contrainte supple´mentaire dans le plan dans les ıˆlots,
qui s’accompagne donc d’une dilatation hors du plan des mailles GaN, c’est a` dire des valeurs de
εxx,GaN plus importantes. Nos re´sultats mettent en e´vidence une saturation a` εxx,GaN = −1, 3
% et εzz,GaN = +1, 7 %. Remarquons enfin que pour des de´poˆts plus importants d’AlN que
ceux e´tudie´s ici, la contrainte dans les ıˆlots devrait devenir hydrostatique, et conduirait a` une
compression dans et hors du plan. εzz,GaN devrait donc diminuer pour des couvertures d’AlN
e´paisses.
6.5 Etude de l’environnement local du Ga par spectroscopie d’absorption
Nous avons e´tudie´ par EXAFS les e´chantillons synthe´tise´s sur substrats AlN/saphir. Nous
pre´sentons ici les re´sultats concernant le plan de boˆıtes non recouvert et le plan de boˆıte recouvert
de 10 MC d’AlN. Les re´sultats sont compare´s avec ceux de l’analyse EDAFS pre´sente´e dans la
section pre´ce´dente.
6.5.1 Mesure et analyse
Le signal d’absorption a e´te´ obtenu en mesurant la fluorescence des e´chantillons au seuil
d’absorption K de Ga, avec un vecteur de polarisation des photons X quasiment perpendiculaire
ou paralle`le au plan de surface (0001). Les mesures ont e´te´ faites sur la ligne CRG BM30 de
l’ESRF, avec un angle d’incidence compris entre 3◦ et 5◦, et un de´tecteur solide Canberra, de
grande surface, compose´ de 30 e´le´ments de Ge. A l’aide d’un porte-e´chantillon en rotation a` ' 20
tours par seconde autour de l’axe [0001], nous avons re´duit la proportion des pics de diffraction
du substrat qui frappent le de´tecteur de fluorescence pendant le temps d’inte´gration (de 1 a` 5
s), et ainsi limite´ les distortions du spectre d’absorption.
La ligne de base des structures fines d’absorption (oscillations EXAFS) a e´te´ affine´e a` l’aide
du code AUTOBK (voir sections 2.3.3.3 et 3.3). L’analyse des oscillations EXAFS a e´te´ effectue´
a` l’aide du code IFEFFIT (section 2.3.3.3). Nous avons calcule´ a` l’aide du code FEFF8 les
phases et amplitudes des photoe´lectrons pour un cluster GaN de rayon 0,52 nm, incluant 77
premiers voisins, re´partis sur les sites d’une structure wurtzite ide´ale uniforme non distordue,
de parame`tres de maille a0 = 0, 3180 nm et c0 = 0, 5193 nm. Le calcul a e´te´ fait pour les deux
polarisations e´tudie´es, perpendiculaire ([0001]) et paralle`le ([112¯0]). Afin de prendre en compte
l’interface GaN/AlN et l’e´ventuelle interdiffusion Ga/Al, nous avons en outre calcule´ les phases
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et amplitudes des photoe´lectrons pour un atome Ga au centre d’un cluster d’AlN de structure
identique a` celle du cluster GaN de´crit plus haut.
L’analyse des oscillations EXAFS a e´te´ conduit selon la meˆme approche que pour les os-
cillations EDAFS : les meˆmes chemins ont e´te´ pris en compte et leurs longueurs effectives ont
e´te´ exprime´es de la meˆme manie`re en fonction des parame`tres de maille a et c dans et hors du
plan. L’affinement a e´te´ mene´ dans l’espace R dans une gamme similaire a` celle utilise´e pour
l’EDAFS, simultane´ment pour les mesures obtenues selon les deux polarisations [d’Acapito 02].
Pour les mesures avec une polarisation perpendiculaire au plan de surface, la contribution au
signal EXAFS des seconds voisins est associe´e aux atomes Ga partiellement hors du plan, ca-
racte´rise´s par une distance a` l’atome central r4 =
√
1/3a2 + 1/4c2. Lorsque la polarisation est
paralle`le au plan de la surface, la contribution des seconds voisins inclut les meˆmes atomes Ga,
plus les Ga dans le plan, a` une distance r3 = a de l’atome central. Les deux inconnues r3 et r4,
et donc les parame`tres a et c, peuvent ainsi eˆtre de´termine´s a` l’aide de deux mesures, l’une pour
la polarisation perpendiculaire et l’autre pour une polarisation paralle`le. Cette proce´dure n’est
pas envisageable pour les oscillations EDAFS, mesure´es pour une re´flexion dans le plan telle que
la (303¯0). Pour une telle re´flexion en effet, l’intensite´ est diffracte´e par l’e´chantillon dans une
direction proche de celle de la polarisation. La diffraction, et donc les oscillations EDAFS, sont
en conse´quence tre`s faibles.
L’affinement simultane´ des oscillations EXAFS dans les deux polarisations permet de de´duire
a et c. Une partie des re´sultats de l’affinement est reporte´e et compare´e aux valeurs obtenues
par l’analyse EDAFS dans le tableau 6.4. La figure 6.13(a,b) montre les oscillations EXAFS et
le module de leur transforme´e de Fourier dans les deux polarisations, pour le plan de boˆıtes
recouvert de 10 MC. Selon k, la gamme utilise´e s’e´tend de 26 a` 110 nm−1, et l’affinement est
mene´ entre R = 0, 1 nm et R = 0, 35 nm. Dans la transforme´e de Fourier des affinements, les
contributions non nulles au dela` de R = 0, 35 nm visibles sur la figure 6.13(b) correspondent a`
des chemins de diffusion simple et multiple, dont la longueur effective est plus grande que 0,35
nm. Ces chemins sont pris en compte dans la proce´dure d’affinement, parce que leur contribution
s’e´tant notablement pour R < 0, 35 nm. En plus des longueurs des chemins, exprime´es si possible
en fonction de a et c (voir section 3.3.2.1 et tableau 3.1), des facteurs de Debye-Waller et de
la proportion Ga/Al, un de´calage de l’e´nergie des photoe´lectrons, ∆E0, ainsi que l’amplitude
globale S20 des oscillations, ont e´te´ affine´s.
Pour le plan de boˆıtes recouvert de 10 MC d’AlN, nous trouvons S20 = 0, 95, ∆E0 = −1eV
pour les voisins Ga et ∆E0 = −1, 3eV pour les voisins Al. Ces valeurs ont e´te´ utilise´es pour
l’analyse de l’e´chantillon non recouvert.
Nous comparons sur la figure 6.14 le signal EDAFS expe´rimental χGa au signal EDAFS
reconstruit, dans une approximation au premier ordre, a` partir du signal EXAFS χ′′Ga, et de χ
′
Ga
obtenue par transforme´e de Kramer-Kronig de χ′′Ga (e´quation (2.70) avec un seul type d’atome
Aj = Ga) :
χGa,EXAFS = cos (ϕ0 − ϕGa)× χ′Ga + sin (ϕ0 − ϕGa)× χ′′Ga (6.1)
Les diffe´rences entre χGa et χGa,EXAFS sont mieux appre´cie´s sur les courbes correspondant aux
affinements.
6.5.2 Re´sultats de l’affinement
Les mesures d’EXAFS pre´sente´es dans cette section ont pour but de mesurer (i) les para-
me`tres de maille a et c pour GaN et (ii) la proportion d’atomes Al voisins du Ga, dans l’ensemble
de l’e´chantillon. Nous attendons a priori des diffe´rences avec les valeurs obtenues en analysant
les oscillations EDAFS, qui concernent les atomes de Ga contribuant a` la diffraction, ceux de
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Tab. 6.4 : Longueurs effectives des chemins r1, r3 r4, Facteurs de Debye-Waller σ21 , σ
2
4 , et proportions
x3 et x4 d’Al autour des atomes Ga, obtenus pour les meilleurs affinements des oscillations
EXAFS et EDAFS, pour deux plans de boˆıte GaN sur substrats AlN/saphir, recouverts (10
MC) ou non par AlN. (†) est donne´e par les mesures MAD.












































2) - - 6× 10−5 8× 10−5 4× 10−5 7× 10−5
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cGaN/aGaN 1,626 1,69 1,66 1,66 1,67 1,64




x4 - - 0, 1±0, 1 0, 12±
0, 07
0, 0±0, 1 0, 26±
0, 07

































































Fig. 6.13 : (a) Oscillations EXAFS k × χ′′Ga (k), expe´rimentales (cercles) et affine´es (trait plein), selon
la polarisation perpendiculaire et la polarisation paralle`le, pour un plan de boˆıtes recouvert
de 10 MC d’AlN. (b) Module des transforme´es de Fourier correspondantes. La polarisation
perpendiculaire est de´cale´e verticalement pour plus de clarte´.
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χGacos ϕ × χ’Ga+ sin ϕ × χ’’Ga
Fig. 6.14 : Oscillations EDAFS χGa (k) expe´rimentales (carre´s) et reconstruites (cercles) a` partir de
χ′′Ga (k) (voir texte pour de´tails). Les affinements correspondants sont repre´sente´es en traits
pleins. Les spectres sont translate´s verticalement pour plus de clarte´.
l’ˆılot dans notre cas. Pour les oscillations EDAFS, la contribution de chacun de ces atomes est
ponde´re´e de fac¸on diffe´rente selon sa position dans l’ˆılot, comme nous l’avons montre´ sur la base
de simulations FEM (voir section 4.4.2). Cet effet n’existe pas pour les oscillations EXAFS, tous
les atomes Ga e´tant ponde´re´s de la meˆme fac¸on.
Les affinements de l’EDAFS et de l’EXAFS donnent des re´sultats tre`s proches pour le plan
de boˆıtes non recouvert (tableau 6.4). En particulier, la proportion Al/Ga est faible dans les deux
cas. En revanche, pour le plan d’ˆılots recouvert, les diffe´rences sont importantes. Notamment,
les oscillations EDAFS ne re´ve`lent pas ou tre`s peu d’Al, contrairement aux oscillations EXAFS.
La pre´sence de diffuseurs Al est en principe attendue, a` l’interface entre entre GaN et AlN.
D’apre`s la forme et le rapport d’aspect des ıˆlots, on peut e´valuer la proportion entre les atomes
Ga a` l’interface de la boˆıte, qui ont un quart de seconds voisins Al, et ceux plus a` l’inte´rieur
de la boˆıte qui n’ont que des Ga comme seconds voisins. Pour les chemins 3, dans le plan, la
proportion, x3, est de 1 et 7 %, avec ou sans couverture d’AlN. Pour les chemins 4, partiellement
hors du plan, la proportion x4, est de 10 et 6 %, avec ou sans couverture d’AlN. Ces valeurs
sont des limites infe´rieures, calcule´es pour des interfaces parfaites. Dans la re´alite´, les interfaces
s’e´talent sur 1 a` 2 MC [Sarigiannidou 06]. En outre, ces proportions ne tiennent pas compte des
atomes apartenant a` la couche de mouillage GaN, qui contribuent a priori au signal EXAFS.
Enfin, comme nous l’avons vu dans la section 4.4.2, les atomes situe´s au centre de l’ˆılot ont les
contributions au signal EDAFS les plus importantes pour la valeur de h a` laquelle sont faites
les mesures (au maximum de ‖FGa‖). Cette re´gion de l’ˆılot ne contient qu’une faible proportion
d’atomes a` la surface de GaN.
Les valeurs de x3 et de x4 obtenues par un affinement simultane´ des signaux EXAFS mesure´s
selon les polarisations perpendiculaire et paralle`le, ainsi que la valeur x4 de´duite de l’affinement
des oscillations EDAFS, sont reporte´es dans le tableau 6.4. La pre´sence d’Al au voisinage d’un
atome Ga se manifeste par une diminution de pic de deuxie`mes voisins (Ga ou Al) sur le mo-
dule de la transforme´e de Fourier des oscillations. Cette diminution est due au de´phasage des
contributions de Ga et de Al selon k. Cependant, pour un atome le´ger tel que Al, l’amplitude
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de diffusion est faible, d’ou` une incertitude importante sur les valeurs sur x3 et x4 affine´es. Pour
la meˆme raison, l’incertitude sur les longueurs affine´es r∗3 et r∗4, des chemins Ga-Al dans le plan
et partillement hors du plan, est trop forte pour qu’une diffe´rence entre r∗3 et r∗4 se distingue.
Pour l’e´chantillon non revouvert, les proportions d’Al autour des atomes Ga de´duites par
l’analyse des oscillations EXAFS et EDAFS (10 % et 12-14 % respectivement) sont proches. La
valeur de a est en bon accord avec celle mesure´e par MAD. La longueur r4 (GaGa), et donc
c, est le´ge`rement plus faible pour l’EXAFS que pour l’EDAFS. Cette diffe´rence sugge`re que les
signaux EXAFS et EDAFS ne sondent pas les meˆmes re´gions de l’e´chantillon. En particulier,
l’interface entre les ıˆlots et la couche d’AlN sous-jacente contribue peu au signal EDAFS (voir
section 4.4.2), mais participe notablement au signal EXAFS. Les diffe´rences entre EXAFS et
EDAFS pourraient donc provenir de Ga re´partis a` l’interface GaN/AlN, laquelle, e´tendue sur
1 a` 2 MC [Sarigiannidou 06], consiste vraisemblablement en un alliage AlGaN qui accomode le
de´saccord de maille entre AlN et GaN.
Pour l’e´chantillon recouvert de 10 MC d’AlN, les diffe´rences sont plus marque´es. La pro-
portion Al/Ga, ne´gligeable selon l’EDAFS, vaut x3 ' 18 % et x4 ' 26 % pour les chemins 3
et 4, d’apre`s l’affinement simultane´ des signaux EXAFS. L’augmentation de la proportion d’Al
avec le de´poˆt de 10 MC d’AlN se manifeste qualitativement par la diminution de l’intensite´ du
pic associe´ aux deuxie`mes voisins sur le module de la transforme´e de Fourier des oscillations
EXAFS. Cet effet provient de l’interfe´rence destructive entre les chemins GaGa et GaAl. Par
ailleurs, pour l’e´chantillon recouvert d’AlN, les valeurs de r4 et de r3 donnent c = 0, 525 nm
selon l’analyse des oscillations EDAFS, et c = 0, 519 nm pour l’EXAFS. Le signal EXAFS inclut
donc les contributions de re´gions auxquelles le signal EDAFS n’est pas sensible. De telles contri-
butions pourraient provenir de l’interface entre la couverture d’AlN et les ıˆlots. Cette interface
de 1 a` 2MC, assimilable a` un alliage GaAlN, aurait un e´tat de de´formation interme´diaire entre
celui d’AlN et de GaN, qui contribuerait a` diminuer la valeur moyenne de c ressentie par les
oscillations EXAFS. La pre´sence de Ga dans un alliage AlGaN a` l’interface entre les ıˆlots et leur
couverture AlN serait d’ailleurs compatible avec des diffe´rences plus faibles, pour l’e´chantillon
recouvert d’AlN, entre les valeurs des distances GaGa (r3 et r4) et des distances GaAl (r∗3 et r∗4),
obtenues par l’analyse des oscillations EXAFS. Soulignons que l’hypothe`se d’une interdiffusion
dans les ıˆlots est e´carte´e par les re´sultats de l’analyse EDAFS.
Les re´sultats pre´sente´s dans cette section mettent en e´vidence l’inte´reˆt d’une comparaison
entre les mesures EXAFS et EDAFS. Les oscillations EDAFS renseignent notamment sur la
de´formation et la composition a` l’inte´rieur des ıˆlots. Les oscillations EXAFS re´ve`lent vraisem-
blablement un effet d’interface entre les ıˆlots et leur couverture d’AlN. Un tel effet, susceptible
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Chapitre 7
Etude in situ par diffraction re´sonante des
rayons X de l’encapsulation et de l’empilement
de plans de boıˆtes quantiques GaN (0001)
Par diffraction re´sonante en incidence rasante des rayons X, nous avons suivi la croissance
par e´pitaxie par jets mole´culaires de boˆıtes quantiques GaN/AlN. L’e´tat de de´formation dans le
plan de croissance dans les boˆıtes et la couverture d’AlN pendant le de´poˆt progressif d’AlN ont
e´te´ analyse´s par diffraction anomale multi-longueurs d’onde en incidence rasante. La corre´lation
verticale des boˆıtes quantiques a e´te´ e´tudie´e par diffraction anomale multi-longueurs d’onde et
diffusion centrale re´sonante aux petits angles en fonction du nombre de plans de boˆıtes de´pose´ et
de l’espaceur d’AlN entre plans de boˆıtes. Tant que les couches supe´rieures des espaceurs d’AlN
sur un plan de boˆıtes sont contraintes par les boˆıtes sous-jacentes, une corre´lation verticale de
la position des boˆıtes se produit, avec, pour effet secondaire, une augmentation progressive du
diame`tre des boˆıtes avec le nombre de plans empile´s.
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Le controˆle des processus de croissance est de´terminant pour l’obtention de nanoobjets aux
proprie´te´s optoe´lectroniques bien de´finies. Dans cette logique, il est ne´cessaire de mesurer les
proprie´te´s morphologiques et structurales des nanoobjets, a` savoir leur forme, leur taille, leur
densite´, leur contrainte et leur organisation. La possibilite´ de faire ces mesures pendant la crois-
sance, in situ, contourne nombre d’e´cueils des analyses ex situ en termes d’erreurs de reproducti-
bilite´, puisque les parame`tres de croissance (tempe´rature de substrat, flux des jets mole´culaires)
et de mesure peuvent eˆtre maintenus constants tout au long de la croissance d’un e´chantillon.
Les parame`tres structuraux et morphologiques sont accessibles in situ dans l’espace re´el, par des
techniques d’imagerie, TEM [Ross 99] ou STM [Voigtla¨nder 01] par exemple, ou dans l’espace
re´ciproque, par des techniques impliquant la diffusion de rayonnements. Dans ce dernier cas,
l’utilisation de faisceaux d’e´lectrons permet un suivi tre`s rapide de la croissance, par RHEED
notamment [Neave 83] (voir chapitre 8). L’utilisation de rayons X, en revanche, est plus couˆ-
teuse en temps de mesure et ne´cessite souvent des arreˆts de croissance, mais permet une analyse
quantitative tre`s comple`te de la structure et de la morphologie des nanoobjets. La diffusion aux
petits angles (GISAXS) [Renaud 03] et la diffraction [Robach 04, Satapathy 04] en incidence
rasante on toutes deux montre´ leur puissance a` cet e´gard.
L’analyse des effets d’encapsulation sur l’e´tat de de´formation dans les ıˆlots de GaN a e´te´
largement de´taille´e dans le chapitre 6. Ici nous pre´sentons une analyse in situ de la de´formation
dans le plan de croissance des ıˆlots, mais aussi dans la couverture d’AlN sur les ıˆlots.
La corre´lation verticale de plans d’ˆılots, par les champs de de´formation traversant le mate´-
riau dispose´ entre deux plans d’ˆılots successifs, a permis, dans les syste`mes Si/Ge [Tersoff 96],
ZnSe/ZnTe [Springholz 98] et GaN/AlN [Widmann 98] notamment, de re´duire conside´rable-
ment la taille des distributions de taille de boˆıtes quantiques. Cette opportunite´ est d’un inte´reˆt
e´vident pour les applications optoe´lectroniques qui requie`rent une re´ponse homoge`ne des assem-
ble´es de nanoobjets a` une excitation exte´rieure. Cet effet a e´te´ e´tudie´ par diffraction et diffusion
des rayons X par de nombreux auteurs, dans les syste`mes ZnSe/ZnTe [Springholz 98], Si/Ge
[Kegel 99, Stangl 00], et GaN/AlN [Chamard 03b, Chamard 03a, Chamard 04]. Pourtant, pour
ce dernier syste`me, une mise en e´vidence directe de l’alignement vertical des ıˆlots, sur l’ensemble
d’un e´chantillon, n’a pas e´te´ possible jusqu’a` pre´sent, et les effets secondaires de cette corre´lation
de position n’ont pas e´te´ mis en e´vidence quantitativement. Ces deux aspects, e´tudie´s pendant
la croissance par MAD et GISAXS, sont pre´sente´s dans le pre´sent chapitre.
7.1 Dispositif expe´rimental
La croissance MBE des e´chantillons a e´te´ re´alise´e sur l’e´quipement Surface Ultra Vide (SUV),
installe´ sur la ligne de lumie`re CRG BM32 a` l’ESRF [Baudoing-Savois 99b, Baudoing-Savois 99a,
Renaud 04]. Pour ce faire, la chambre de croissance e´tait e´quipe´e d’une cellule d’Al et d’une
cellule de Ga, ainsi que d’une cellule a` plasma d’azote (voir figure 7.1(a,b) et section 1.3.3).
Le faisceau de rayons X pe´ne`tre dans la chambre de croissance par une feneˆtre de Be. Les
signaux diffuse´s par l’e´chantillon, aux petits et grands angles respectivement, s’e´chappent de la
chambre par deux feneˆtres de Be supple´mentaires (figure 7.1(a)). Un diffractome`tre six-cercle
[Bloch 85] permet d’explorer l’espace re´ciproque, avec un de´tecteur ponctuel muni de deux jeux
de fentes par exemple. Pour le GISAXS, le signal utile est tre`s proche du faisceau transmis. Il
est par conse´quent impe´ratif de re´duire autant que possible le fond diffus cre´e´ par les e´le´ments
de l’optique de la ligne et les feneˆtres de Be. Pour cela une fente anti-diffusion est dispose´e
imme´diatement apre`s la feneˆtre de Be d’entre´e, deux puits, dans et a` l’exte´rieur de la chambre,
arreˆtent les faisceaux re´fle´chi et re´fracte´ par la surface [Leroy 04]. Le de´tecteur utilise´ pour le
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Fig. 7.1 : (a) Repre´sentation sche´matique de l’e´quipement SUV sur la ligne BM32 a` l’ESRF et (b)
photographie.
GISAXS est une came´ra 2D CCD (Charge-Coupled Device), de 1242 × 1152 pixels, avec une
acceptance de 65 × 65 mm2. Pour re´duire la diffusion par l’air, un tube rempli d’He peut eˆtre
installe´ entre la sortie de la chambre de croissance et la came´ra.
Les e´chantillons e´tudie´s ont e´te´ synthe´tise´s sur substrats 6H-SiC (0001). La tempe´rature de
croissance e´tait e´value´e a` 730◦ par pyrome`trie optique. Une couche de 8 MC d’AlN, dont la
qualite´ a e´te´ controˆle´e par RHEED, a d’abord e´te´ de´pose´e. Au dessus de cette couche tampon,
des boˆıtes quantiques ont e´te´ synthe´tise´es selon le mode SK modifie´ (voir section 1.3.6), avec 6
MC de GaN de´pose´es en conditions riche Ga. Apre`s la transition 2D/3D observe´e sur l’e´cran du
RHEED, les ıˆlots de GaN ainsi forme´s sont laisse´s sous vide pendant 30 s pour permettre leur
muˆrissement. Par la suite, le plan de boˆıtes est recouvert par un de´poˆt d’AlN
7.2 Etude de la de´formation dans les boıˆtes quantiques GaN et leur couverture
d’AlN
Une ge´ome´trie en incidence et sortie rasantes a e´te´ utilise´e pour re´duire les contributions a` la
diffusion en provenance du substrat, et exacerber celles des boˆıtes quantiques et du de´poˆt d’AlN
les couvrant. Les mesures MAD ont e´te´ faites syste´matiquement pour des de´poˆts de 2, 4, 6, 8,
10, 12, 20, 27 et 34 MC d’AlN, le long de la direction [101¯0] de l’espace re´ciproque, autour de
h = 3, et pour une douzaine d’e´nergies au voisinage du seuil K du Ga (voir figure 7.2). Notons
qu’il n’a pas e´te´ possible, au-dela` de 10,380 keV, de mesurer l’intensite´ diffuse´e de fac¸on fiable.
En effet, a` la diffe´rence de l’optique de la ligne de lumie`re D2AM (3.1), l’optique de la ligne
BM32 n’est pas optimise´e pour la diffraction anomale. Les fentes de´tecteurs e´taient ouvertes de
sorte a` inte´grer largement le signal diffuse´ selon l’angle de sortie αf .
La figure 7.3(a) montre l’influence de de´poˆts d’AlN successifs sur des balayages de l’intensite´
diffuse´e (aux grands angles) en fonction de h autour de la re´flexion (303¯0). L’angle d’incidence
αi e´tait ajuste´ a` 0,17◦, c’est a` dire en dessous de l’angle critique de re´flexion totale (section
2.4.2.2), ce qui correspond a` une profondeur de pe´ne´tration de quelques nm. Pour les boˆıtes non
recouvertes, on observe un pic de diffraction associe´ aux boˆıtes GaN, partiellement contraintes
a` la couche tampon d’AlN et au substrat SiC. La position de ce pic est directement relie´e au
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Fig. 7.2 : f ′Ga et f
′′
Ga et les e´nergies choisies pour les expe´riences MAD.
parame`tre de maille dans le plan moyen dans les ıˆlots. A mesure que le de´poˆt d’AlN sur le plan
de boˆıtes augmente, ce pic est distordu et de´place´ vers les plus hautes valeurs de h, c’est a` dire
que le parame`tre de maille moyen diminue et se rapproche de celui d’AlN relaxe´.
Les expe´riences MAD au seuil du Ga permettent de localiser la contribution du Ga dans
l’espace re´ciproque, et ainsi de distinguer les contributions de GaN et d’AlN. Meˆme en incidence
sous-critique ou` des effets de DWBA se manifestent, une analyse cine´matique (section 2.3.2)
reste justifie´e (voir paragraphe 2.4.4.3). La figure 7.3(b) montre l’intensite´ mesure´e en fonction
de h, in situ, pour un de´poˆt d’AlN de 8 MC, a` quelques e´nergies autour du seuil K du Ga.
Selon la proce´dure de´crite dans la section 3.2.1.2, nous avons extrait a` l’aide du code NanoMAD
l’amplitude de diffusion (complexe) du Ga, FGa et celle des atomes non anomaux. Loin de la
position de Bragg du substrat SiC, pour h < 2, 985, la contribution des atomes non anomaux se
re´sume a` celle de Al et de N, et l’amplitude de diffusion correspondante est note´e FAl+N . Les
modules ‖FGa‖ et ‖FAl+N‖ des amplitudes de diffusion sont repre´sente´s pour un de´poˆt de 8 et
12 MC sur les figures 7.3(c) et (d) respectivement.
Sur la figure 7.4 sont repre´sente´s le parame`tre de maille et la de´formation dans le plan pour
AlN et GaN, de´duits pour chaque de´poˆt de la position des pics ‖FGa‖ et ‖FAl+N‖ (voir section
3.2.1.2). Les ıˆlots non recouverts ont un parame`tre de maille e´gal a` 0,3167 nm, qu’ils conservent
au moins jusqu’a` un de´poˆt de 4 MC d’AlN. Pour ces faibles de´poˆts, le parame`tre de maille d’AlN
est sensiblement le meˆme que celui des ıˆlots, ce qui semble indiquer que l’AlN de´pose´ sur les ıˆlots
est pseudomorphique sur ces derniers. Pour des de´poˆts plus importants, la de´formation initale
de l’AlN (+1,7 %) diminue progressivement, en meˆme temps que les ıˆlots sont contraints dans
le plan. La diminution du parame`tre de maille est rapide jusqu’a` 16 MC, et devient plus lente
par la suite. Meˆme pour des de´poˆts d’AlN plus importants, de 100 nm, AlN reste le´ge`rement
e´tire´ dans le plan (+0,6 %), et la de´formation dans les ıˆlots stagne autour de -1,1 %. Il est
inte´ressant de noter que l’e´tat de de´formation dans le plan d’AlN varie tre`s peu au dela` d’une
trentaine de MC de´pose´es. Cette limite semi-quantitative donne une ide´e de la porte´e du champ
de de´formation des ıˆlots dans la couche d’AlN, qui cre´ent localement, au dessus des ıˆlots, une
augmentation locale du parame`tre de maille dans la couverture d’AlN, favorable du point de
vue de l’e´nergie e´lastique a` la nucle´ation de nouveaux ıˆlots. La valeur de 30 MC (7,5 nm) donne
donc une ide´e de la taille minimale que doit avoir un espaceur d’AlN entre deux plans de boˆıtes
successifs pour e´viter la corre´lation verticale de la position des ıˆlots.
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Fig. 7.3 : (a) Balayages de l’intensite´ diffuse´e en fonction de h, le long de la direction [101¯0] a` 10,267 keV,
pour un αi = 0, 17◦, et diffe´rents de´poˆts d’AlN. (b) Intensite´ mesure´e Iexp a` quatre e´nergies
autour du seuil K de Ga pour un de´poˆt de 8 MC d’AlN. (c,d) Intensite´
√
Iexp mesure´e a` 10,267
keV, ‖FGa‖ et ‖FAl+N‖ extraits pour 8 MC (c) et 12 MC (d) d’AlN de´pose´.








































Fig. 7.4 : Parame`tres de maille dans le plan a et de´formations dans le plan εxx,GaN et εxx,AlN pour GaN
et AlN, en fonction du de´poˆt d’AlN sur le plan de boˆıtes, de´duits des mesures MAD.
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Fig. 7.5 : 2pi/∆Qr en fonction du nombre de plans de boˆıtes.
7.3 Corre´lation verticale des positions dans les empilements de plans de boıˆtes
GaN (0001)
7.3.1 Taille des boıˆtes en fonction du nombre de plans
Une analyse MAD a e´te´ mene´e pour un empilement progressif de plans de boˆıtes. L’espaceur
d’AlN entre plans de boˆıtes successifs, de 25 MC, est a priori plus petit que la porte´e du champ
de de´formation cre´e´ par les boˆıtes, et doit permettre une corre´lation verticale des boˆıtes. Les
mesures ont e´te´ faites dans les meˆmes conditions que pre´ce´demment. Les contributions FGa and
FAl+N ont e´te´ extraites des mesures MAD pour 1, 2, 3, 5, 7, et 10 plans de boˆıtes recouverts.
La position du pic ‖FGa‖ reste inchange´e en fonction du nombre de plans.
En revanche, la largeur de ‖FGa‖ diminue avec le nombre de plans. Comme nous l’avons vu
dans la section 3.2.1.3, la largeur est due aux champs de de´formation et/ou a` l’effet de taille. Pour
l’e´chantillon qui nous inte´resse ici, la largeur du pic ‖FGa‖ est trop grande pour correspondre
a` des champs de de´formation re´alistes dans les ıˆlots. En conse´quence, l’e´largissement provient
essentiellement d’un effet de taille finie des ıˆlots (section 2.2.3.1). La largeur des pics ‖FGa‖
selon h, peut eˆtre exprime´e de fac¸on e´quivalente selon la norme ‖−→Qr‖ de la projection dans
le plan (0001) du vecteur de diffusion
−→
Q . L’e´largissement en ‖−→Qr‖ du pic ‖FGa‖, ∆Qr, est
inversement proportionnel a` la taille des ıˆlots. La figure 7.5 montre l’e´volution de la quantite´
2pi/∆Qr, c’est a` dire la taille des ıˆlots GaN a` un facteur multiplicatif proche de l’unite´ pre`s, en
fonction du nombre de plans de boˆıtes (voir 2.2.3.1). Malgre´ les incertitudes proches de 10 %,
une augmentation moyenne d’environ 50 % est mise en e´vidence.
Il s’agit vraisemblablement d’un effet secondaire de la corre´lation verticale des ıˆlots : a` la sur-
face des espaceurs d’AlN, les sites situe´s en dessus d’un ıˆlot sont tre`s favorables e´nerge´tiquement,
et fixent pre´fe´rentiellement les adatomes Ga et N. Les grosses boˆıtes cre´e´es sur ces sites induisent
des champs de de´formation plus importants dans les espaceurs d’AlN, et par conse´quent, des
sites de nucle´ation encore plus favorables pour les ıˆlots du plan suivant. Sur ces nouveaux sites,
des ıˆlots encore plus gros sont forme´s, et ainsi de suite... [Tersoff 96].
7.3.2 Mise en e´vidence directe de l’alignement des boıˆtes
Afin de mettre directement en e´vidence l’alignement vertical des boˆıtes, et pas seulement un
effet secondaire, nous avons eu recours a` des mesures GISAXS. La technique offre une grande
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(a) (b)
Fig. 7.6 : Cartes GISAXS mesure´es a` 10,267 keV pour αi = 0, 23◦, pour cinq plans de boˆıtes se´pare´s
de (a) 25 MC et (b) 53 MC d’AlN. Qz est selon la direction de croissance [0001]. Qr est la
direction dans le plan (0001). (c,d) Intensite´s GISAXS expe´rimentales (symboles ouverts) et
lisse´es (traits plains), pour Qr = −0.33 nm−1. (d) est mesure´e a` 10,267 keV.
sensibilite´ a` l’ordre, sur une e´chelle de quelques dizaines de nm, dans les assemble´es de nanoobjets
[Renaud 03]. Pour ces mesures, l’angle d’incidence a e´te´ ajuste´ le´ge`rement au dessus de l’angle
de re´flexion totale, afin de sonder un ensemble de cinq plans de boˆıtes quantiques. La figure
7.6(a) montre une carte GISAXS mesure´e selon les projections dans et hors du plan, ‖−→Qr‖ = Qr
et ‖−→Qz‖ = Qz, du vecteur de diffusion −→Q . La carte a e´te´ mesure´e a` 10,267 keV pour cinq plans
de boˆıtes se´pare´s de 25 MC, c’est a` dire une e´paisseur suffisamment faible pour autoriser les
effets de corre´lation de position des ıˆlots. Selon Qr, deux contributions se distinguent de part et
d’autre du faisceau spe´culaire (occulte´ par des puits), pour Qr = ±0, 33 nm−1. La se´paration
entre ces deux contributions est inversement proportionnelle a` la distance moyenne dans le plan
entre les ıˆlots.
La pre´sence de satellites selon la direction Qz en Qr = ±0.33 nm−1, c’est a` dire pour les
signaux diffuse´s associe´s aux ıˆlots, est une preuve directe d’un arrangement re´gulier des ıˆlots selon
[0001]. La pe´riode ∆Qz des satellites correpond dans l’espace re´el a` 2pi/∆Qz ' 6,8 nm, c’est a`
dire approximativement la pe´riode de l’empilement. La de´pendance avec l’e´nergie marque´e des
satellites au voisinage du seuil d’absorption du Ga, mise en e´vidence sur la figure 7.6(c), confirme
que les satellites sont cre´e´s essentiellement par les ıˆlots de GaN.
Pour des espaceurs plus grands entre plans de boˆıtes, de 53 MC, les deux contributions
se´pare´es selon Qr persistent (7.6(b)). En revanche, aucun satellite n’est clairement identifie´ selon
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Qz (7.6(b,d)). L’absence des satellites selon [0001] indique qu’aucun arrangement particulier
des ıˆlots selon cette direction ne se produit pour des espaceurs si e´pais. Vraisemblablement,
l’e´paisseur des espaceurs de´passe largement la porte´e des champs de de´formations des ıˆlots, a`
l’origine des effets de corre´lation verticale.
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Analyse structurale quantitative du
muˆrissement de boıˆtes quantiques GaN (0001)
par diffraction des e´lectrons rapides en
re´flexion.
Nous avons suivi par diffraction des e´lectrons rapides en re´flexion l’e´tat de de´formation de
boˆıtes quantiques de GaN/AlN (0001) pendant leur croissance par e´pitaxie par jets mole´culaires.
Des valeurs quantitatives et absolues des parame`tres de maille dans et hors du plan ont e´te´
de´termine´es et compare´es a` des valeurs de re´fe´rence obtenues par des mesures de diffraction des
rayons X. Un tre`s bon accord a e´te´ trouve´ entre les mesures par diffraction des e´lectrons et des
rayons X. La croissance et le muˆrissement thermique des ıˆlots ont e´te´ analyse´s. Une relaxation
des contraintes progressive dans les ıˆlots, sugge´rant un changement de leur morphologie, est mise
en e´vidence lors de l’e´tape de muˆrissement.
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Un des principaux avantages de la MBE est la possibilite´, graˆce a` un environnement ultra-
vide, de controˆler in situ la croissance par diffraction de rayonnements. L’utilisation de faisceaux
de rayons X est couˆteuse en temps de mesure et ne´cessite souvent des arreˆts de croissance,
mais permet une analyse quantitative tre`s comple`te de la structure et de la morphologie des
nanoobjets. La diffusion aux petits angles (GISAXS) [Renaud 03] et la diffraction [Robach 04,
Satapathy 04] des rayons X en incidence rasante on toutes deux montre´ leur puissance a` cet
e´gard. Graˆce a` la forte interaction des e´lectrons avec la matie`re, le RHEED permet un suivi en
temps re´el de la croissance [Neave 83]. De nombreux travaux ont e´te´ consacre´s a` l’utilisation
de cette technique, associe´e aux de´veloppements de la MBE. Le RHEED est utilise´ de fac¸on
routinie`re pour analyser la morphologie de surface d’un cristal. En effet, la diffraction par une
surface cristalline lisse 2D est caracte´rise´e dans le cas usuel par des tiges perpendiculaires a` la
surface. En revanche, la diffraction par couches rugueuses ou des objets 3D donne des taches de
diffraction. Dans un autre registre, la mesure des oscillations de l’intensite´ du signal RHEED est
couramment utilise´e pour de´terminer des vitesses de croissance.
Bien qu’une analyse rigoureuse des diagrammes RHEED repose sur la the´orie dynamique de
la diffusion de l’e´lectron, l’analyse quantitative, selon un formalisme cine´matique, des positions
des taches et tiges de diffraction est dans une certaine mesure justifie´e [Batterman 64]. Ainsi,
le parame`tre de maille dans le plan de croissance peut eˆtre de´duit de la position des tiges de
diffraction (voir par exemple la discussion de M. G. Lagally et al dans [Savage 87]). Des mesures
pre´cises de ces positions ont permis de mettre en e´vidence un comportement oscillatoire, attribue´
a` la croissance couche par couche, selon les conditions de croissance [Massies 93, Eymery 94,
Eymery 95]. En revanche, le RHEED n’a que tre`s rarement e´te´ utilise´ pour mesurer le parame`tre
de maille perpendiculaire a` la surface, malgre´ l’inte´reˆt e´vident de cette mesure. Pourtant, lorsque
les lignes de Kikuchi et autres effets dynamiques n’interceptent pas les pics de Bragg et ne les
de´placent pas, une analyse relativement simple, cine´matique, permet de de´duire le parame`tre
de maille hors du plan par la simple mesure de la position des taches de diffraction, pourvu
que les effets de re´fraction du faisceau e´lectronique soient correctement pris en compte (voir la
discussion de B. Gilles dans [Haubucken 01]). Dans ce chapitre, nous montrons que la formation
et le muˆrissment thermique d’ˆılots de GaN peuvent eˆtre controˆle´s in situ en temps re´el, de fac¸on
quantitative en mesurant les distances entre pics de Bragg. Les parame`tres de maille dans et
hors du plan obtenus sont compare´s aux valeurs mesure´es par diffraction des rayons X.
8.1 Dispositif expe´rimental
L’e´chantillon utilise´ dans cette e´tude a e´te´ synthe´tise´ par MBE sur des substrats SiC chauffe´s
a` 740◦. Une couche tampon de 5 MC d’AlN a d’abord e´te´ synthe´tise´e. Quatre MC de GaN ont
ensuite e´te´ de´pose´es en conditions riche Ga, conduisant, apre`s e´vaporation de l’exce`s de Ga sous
vide, a` la formation d’ˆılots de GaN (voir section 1.3.6). Enfin, les ıˆlots ont e´te´ laisse´s sous vide
pendant 50 s, avant une trempe thermique. L’analyse ex situ de la morphologie de surface de
l’e´chantillon par AFM re´ve`le des ıˆlots uniforme´ment re´partis avec une densite´ de 6× 1010 cm−2,
de 40 nm de diame`tre et de 4 nm de hauteur. Les parame`tres de maille dans et hors du plan, a et
c, dans les ıˆlots ont e´te´ de´termine´s ex situ par les techniques MAD et EDAFS (voir sections 3.2.1
et 3.3). Les mesures correspondantes ont e´te´ faites sur la ligne D2AM de l’ESRF (voir section
3.1). Nous trouvons a = 0, 3166 ± 0, 0002 nm et c = 0, 522 ± 0, 002 nm. Ces valeurs serviront
dans la suite de re´fe´rence pour valider l’analyse quantitative des diagrammes RHEED.
L’e´quipement RHEED consiste en un canon a` e´lectrons de 40 kV, fonctionnant a` une e´nergie
E=34 keV, et un e´cran fluorescent couple´ a` une came´ra. Les diagrammes RHEED sont digitalise´s
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Fig. 8.1 : (a) Cliche´ RHEED mesure´ pour le substrat SiC, le long de l’azimuth 〈112¯0〉, et (b) profils
d’intensite´ RHEED selon la direction [101¯0], expe´rimentaux et affine´s. Les affinements sont
de´cale´s horizontalement pour plus de clarte´.
au moyen d’une carte d’acquisition code´e sur 12 bits.
Les diagrammes RHEED ont e´te´ mesure´s selon l’azimuth 〈112¯0〉. Ils consistent en des tiges
pour le substrat SiC (figure 8.1(a)), pour la couche d’AlN, et aussi longtemps qu’un exce`s de
Ga recouvre la couche de GaN. Apre`s e´vaporation du Ga, les diagrammes RHEED deviennent
pointe´s (figure 8.2(a)), en raison de la formation d’ˆılots.
8.2 De´formation dans le plan de croissance
Par la mesure de la distance entre les tiges [10] et [1¯0] sur l’e´cran fluorescent, il est possible
de connaˆıtre le parame`tre de maille dans le plan. Ceci re´clame une connaissance pre´cise de la
distance L entre l’e´cran fluorescent et l’e´chantillon, ce qui n’est habituellement pas possible d’un
fac¸on directe. L est mesure´e de fac¸on indirecte par la relation de Bragg (e´quation (2.40)), en
mesurant pre´cise´ment la distance entre les tiges pour un e´chantillon de re´fe´rence, le substrat SiC,
dont le parame`tre de maille dans le plan aSiC est connu. Pour ce faire, nous avons moyenne´ le
diagramme RHEED obtenu pour le substrat SiC le long de la direction [0001], sur l’ensemble de la
figure 8.1(a). Le re´sultat est pre´sente´ sur la figure 8.1(b) qui montre le profil d’intensite´ RHEED
correspondant. Les deux pics satellites correspondant aux tiges [10] et [1¯0] ont e´te´ affine´s par des
lorentziennes, plus des fonctions line´aires pour prendre en compte la contribution du fond. La
distance entre le centre des deux lorentziennes nous donne la distance X0 se´parant effectivement
les tiges. Puisque l’angle de Bragg pour la tige [10] est donne´ par
√
3× aSiC × sinθ0 = λ, avec3
λ=6,5 pm, la distance L est de´duite de tan (θ0) = X02L .
Connaissant L, des valeurs absolues du parame`tre de maille a peuvent eˆtre de´duites de la
distance X entre les tiges [10] et [1¯0] a` l’e´cran, dans le cas de GaN. A cette fin, nous avons
moyenne´ l’intensite´ RHEED le long de la direction [0001], sur la feneˆtre horizontale indique´e
sur la figure 8.2(a). Les tiges [10] et [1¯0] ont e´te´ affine´es par des lorentziennes plus des fonctions
line´aires (figure 8.2(b)). L’angle de Bragg a e´te´ de´duit d’apre`s les valeurs deX et L par la relation
tan (θ) = X2L . Enfin, la valeur de a a e´te´ de´duite par la relation de Bragg,
√
3× a× sinθ = λ.
La figure 8.3 pre´sente les valeurs de a ainsi de´duites en fonction du temps. La croissance de
3λ = hc/
p
E × (2mec2 + E) donne la correspondance entre la longeur d’onde des e´lectrons et leur e´nergie
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GaN de´bute au temps t=19 s, et dure 16 s. Pendant cette pe´riode, une augmentation notable de
a est observe´e. Elle provient vraisemblablement de la relaxation des contraintes par formation
de dislocations a` la coalescence de platelettes de 1 a` 2 MC de hauteur [Bourret 01]. L’exce`s de
Ga surnageant a` la surface du GaN est fluide aux tempe´ratures de croissance que nous avons
utilise´es [Northrup 00], et ne cre´e donc que de la diffusion diffuse, qui se superpose a` celle du
fond. Les flux de Ga et N sont arreˆte´s a` 35 s et l’e´chantillon est laisse´ sous vide pour que s’e´vapore
l’exce`s de Ga de la surface. Tout d’abord, a reste constant de 35 a` 50 s. Ensuite, a commence
a` augmenter. Cette tendance se renforce jusqu’a` 90 s. La valeur de a se stabilise alors. L’e´tape
d’e´vaporation du Ga, qui est associe´e a` l’e´volution observe´e entre 35 et 90 s, s’accompagne d’une
apparition progressive de taches sur les diagrammes RHEED. Pour expliquer ce phe´nome`ne,
nous proposons qu’au long du processus d’e´vaporation, la couverture de Ga sur GaN diminue
progressivement, laissant des re´gions nues de GaN 2D dont la surface augmente, et qui, pour
une plus grande stabilite´ thermique, se transforment en ıˆlots. A 50 s, quasiment aucun ıˆlot n’est
pre´sent, alors qu’a` 90 s, l’ensemble de la couche GaN s’est transforme´e en ıˆlots sur une couche de
mouillage. Par la suite, l’e´volution lente de a entre 90 s et 140 s, interpre´te´e comme un phe´nome`ne
de muˆrissement [Widmann 98], conduit a` a = 0, 3167± 0, 0003nm. Il est remarquable que cette
valeur soit en tre`s bon accord avec celle donne´e par l’analyse par rayons X.
8.3 De´formation hors du plan de croissance
Le parame`tre de maille hors du plan c peut eˆtre de´duit de la distance Z entre les pics
de diffraction le long de la direction [0001], sur le cliche´ RHEED pointe´ correspondant aux
ıˆlots. Cela ne´cessite de prendre en compte avec pre´caution les effets marque´s de re´fraction du
faisceau e´lectronique qui se produisent en incidence rasante. En effet, le loi de Bragg est valable
pour l’angle de diffraction dans l’e´chantillon, alors que les angles sont mesure´s dans le vide.
Puisque l’indice de re´fraction des e´lectrons est plus grand que l’unite´, et puisque les effets de
re´fractions sont d’autant plus faibles que l’angle du faisceau e´le´ctronique est grand, l’angle entre
deux re´flexions de Bragg successives est plus important dans le vide que dans l’e´chantillon. En
conse´quence, la valeur de c, de´termine´e d’apre`s la distance Z par la loi de Bragg, est sous-
estime´e. L’angle du faisceau d’e´lectrons avec la surface, dans l’e´chantillon θe et dans le vide θv,
sont relie´s par cosθv =
√
1− V0/E×cosθe [Dobson 87], ou` V0 ' −16V est le travail d’extraction
des e´lectrons pour GaN [Schowalter 06]. Pour un cristal avec c = 0, 5198 nm, nous avons calcule´
l’angle de Bragg dans l’e´chantillon pour les deux re´flexions successives (0002) et (0004), et nous
en avons de´duit les angles correspondants dans le vide. En utilisant la loi de Bragg, nous avons
ensuite de´duit le parame`tre de maille qui correspondrait a` ces angles (dans le vide !), que nous
avons compare´ avec la valeur re´elle, c = 0, 5198 nm, pour le cristal. L’erreur est conside´rable,
typiquement quelques centie`mes de nanome`tres pour des angles d’incidence et de sortie dans la
gamme de 1 a` 3◦. Cependant, ce cas correspond a` une surface plane, c’est a` dire une surface
dont la rugosite´ a une longueur caracte´ristique bien plus faible que la longueur de cohe´rence
Lc du faisceau. Ce n’est pas du tout vrai pour les ıˆlots de GaN. En effet, Lc = λ/2β, avec
β ' 0, 005◦, la divergence angulaire du faisceau d’e´lectron, vaut approximativement 40 nm, ce
qui est comparable au diame`tre des ıˆlots. En conse´quence, les ıˆlots sont des objets 3D pour
le faisceau e´lectronique, et ne peuvent eˆtre conside´re´s comme une rugosite´ de surface. Afin de
minimiser les effets de re´fraction, nous mesurons dans la suite la position relative de deux pics
de Bragg (e.g.(1¯014) et (1¯016)). La diffe´rence de re´fraction entre les deux faisceaux est due a` la
diffe´rence entre les angles de sortie : cependant, puisque les ıˆlots pre´sentent des facettes formant
un angle de 32◦ avec la surface (voir section 1.3.7.1), l’effet de re´fraction n’occasionne que de
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Fig. 8.2 : (a) Cliche´ RHEED mesure´ pour GaN au temps t=120 s, le long de l’azimuth 〈112¯0〉, et profils
d’intensite´ RHEED selon les directions (b) [0001] et (c) [101¯0], expe´rimentaux et affine´s. Les
affinements sont de´cale´s pour plus de clarte´.
tre`s faibles e´carts pour la valeur de c (typiquement 0,00039-0,00037 nm pour 32◦), ce que nous
ne´gligeons par la suite.
Compte tenu des faibles angles de diffraction, typiquement 1◦, une approximation line´aire,
au premier ordre, des fonctions tangente et sinus est justifie´e. Donc, en soustrayant les relations
de Bragg pour les deux pics de diffraction, e.g. (1¯014) et (1¯016), il vient λ = c (θ1¯016 − θ1¯016) '
cZ/L, Z e´tant la distance a` l’e´cran entre les deux pics de Bragg. Notons que l’angle d’incidence,
qui est le plus souvent mal connu, est absent de cette relation. Pour une mesure pre´cise de Z,
l’intensite´ RHEED a e´te´ moyenne´e le long de la direction [101¯0], sur la feneˆtre verticale de´limite´e
par le cadre sur la figure 8.2(a). Les pics (1¯014) et (1¯016) ont e´te´ affine´s par des gaussiennes,
plus des fonctions line´aires pour le fond (figure 8.2(c)). Cette proce´dure d’affinement a e´te´
applique´e entre les temps t = 100 s and t = 140 s, pe´riode pendant laquelle les pics de Bragg
sur le diagramme RHEED deviennent bien marque´s. Comme le montre la figure 8.3, c diminue
lentement, de 0, 532±0, 005 nm to 0.521±0, 005 nm. Il est remarquable que cette dernie`re valeur
soit en tre`s bon accord avec celle donne´e par l’analyse par rayons X.
8.4 Muˆrissement des boıˆtes quantiques de GaN
L’augmentation lente de a, et la diminution de c, repre´sentent une de´rive de l’e´tat de
contrainte vers le cas de GaN relaxe´. Comme le montre la figure 8.3, le processus de muˆris-
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Ga+N évaporation de Ga
Fig. 8.3 : Parame`tres de maille dans et hors du plan dans GaN, de´duits des cliche´s RHEED, en fonction
du temps. Le parame`tre de maille hors du plan c a e´te´ moyenne´ sur 0,8 s. La ligne horizon-
tale repre´sente le parame`tre de maille hors du plan d’une couche GaN en contrainte biaxiale,
pseudomorphique sur AlN.
sement conduit a` une valeur de c plus petite que dans le cas d’une couche de GaN en contrainte
biaxiale, pseudomorphique sur la couche d’AlN sous-jacente dont le parame`tre de maille vaut
0,3111 nm. Le cas biaxial, repre´sente´ sur la figure 8.3 par une ligne horizontale, a e´te´ calcule´ a`
partir des coefficients e´lastiques c13 et c33 [Deger 98], sur lesquelles une importante incertitude
subsiste dans la litte´rature. Ce re´sultat est cohe´rent avec les constatations expe´rimentales et
the´oriques qui ont montre´ que l’e´tat de contrainte des ıˆlots GaN est loin d’obe´ir a` un comporte-
ment biaxial [Jalabert 05]. La relaxation supple´mentaire dans les ıˆlots par rapport au cas biaxial,
qui se produit pendant l’e´volution sous vide des ıˆlots, s’explique vraisemblablement par la cre´a-
tion de surface libre supple´mentaire, c’est a` dire par augmentation de la taille des ıˆlots, et en
particulier par une augmentation du rapport d’aspect hauteur sur diame`tre des ıˆlots [Kern 96].
Le muˆrissement thermique des ıˆlots est probablement a` l’origine de cette e´volution de morpho-
logie [Widmann 98]. Une analyse du phe´nome`ne de muˆrissement des ıˆlots GaN en fonction de
la tempe´rature, in situ par RHEED et ex situ par analyse AFM d’e´chantillons ayant subi une
trempe thermique pour diffe´rents temps de muˆrissement, devrait donner acce`s aux e´nergies d’ac-
tivation du phe´nome`ne de muˆrissement, et permettre de comprendre en profondeur les effets sur
la taille des ıˆlots.
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Chapitre 9
De´formation en fonction de la morphologie
dans des boıˆtes quantiques GaN (112¯0)
Par microscopie a` force atomique, nous avons e´tudie´ la morphologie dans le plan d’ˆılots GaN
(112¯0) en fonction de la quantite´ totale de GaN de´pose´e pendant la croissance par e´pitaxie par
jets mole´culaires. L’e´volution de la photoluminescence des ıˆlots refle`te l’e´volution de leur mor-
phologie. Le lien entre la morphologie et les de´formations dans les ıˆlots a e´te´ e´tudie´ par diffusion
des ions de moyenne e´nergie. Ces mesures ont permis d’acce´der aux profils de de´formation en
fonction de la hauteur dans les ıˆlots, a` l’e´chelle de la MC, selon les deux directions perpendicu-
laires, non e´quivalentes [0001] et [11¯00]. Nous montrons que la relaxation des contraintes dans
les ıˆlots GaN (112¯0) est anisotrope, en raison notamment d’une relaxation plastique selon la
direction [0001], comme le soulignent des images de microscopie e´lectronique en transmission a`
haute re´solution.
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La ne´cessite´ de caracte´riser aussi pre´cise´ment que possible les proprie´te´s structurales de nano-
structures s’impose rapidement. En particulier, les de´formations de´terminent en partie l’e´tendue
de la bande interdite entre bande de valence et bande de conduction, et doivent donc eˆtre controˆ-
le´es si l’on souhaite pouvoir ajuster les longueurs d’onde d’e´mission. Dans les he´te´rostructures
impliquant des mate´riaux non centrosyme´triques de mailles cristalline diffe´rentes, des effets pie´-
zoe´lectrique, de´pendant des de´formations, doivent eˆtre pris en compte pour pre´dire correctement
les proprie´te´s optoe´lectroniques. C’est particulie`rement le cas pour les nitrures d’e´le´ments III
(voir section 1.2.4), en raison de constantes pie´zoe´lectriques conside´rables [Im 97]. Dans le plan
de croissance (0001) de la phase wurtzite, la polarisation pie´zoe´lectrique, combine´e a` la polari-
sation interne, produit des champs e´lectriques intenses qui affectent les proprie´te´s optiques des
puits quantiques [Leroux 98, Simon 03] et des boˆıtes quantiques [Founta 05, Chakraborty 06].
La volonte´ de re´duire ces champs e´lectriques responsables de l’efficacite´ radiative re´duite dans
les nanoobjets synthe´tise´s dans la direction de croissance [0001] est la motivation principale de
l’utilisation de la direction de croissance [112¯0] pour les ıˆlots de GaN [Garro 05].
La caracte´risation structurale des nanostructures, notamment celle des nitrures d’e´le´ments
III, est habituellement mene´e par TEM en haute re´solution [Sarigiannidou 05], par spectroscopie
Raman [Cros 06] ou par diffraction des rayons X (voir les autres chapitres de ce manuscrit). En
plus de ces techniques e´prouve´es, la diffusion des ions de moyenne e´nergie (Medium-Energy Ion
Scattering, MEIS) permet de mesurer directement la de´formation dans les nanostructures, sous
la forme d’un rapport de parame`tres de maille, avec une re´solution en profondeur de l’ordre de la
MC. Cette me´thode a e´te´ utilise´e re´cemment pour analyser l’e´tat de de´formation dans des ıˆlots
Ge/Si [Moon 03] et dans des nanofils de Ge [Sumitomo 03] ainsi que dans les boˆıtes quantiques
de GaN (0001) de´pose´es sur AlN [Jalabert 05].
Remarquons que les re´solutions en profondeur en spectroscopie Raman et diffraction des
rayons X ne permettent pas de mesurer directement les profils de de´formation dans des nanoob-
jets de petite taille. Au contraire, le TEM haute re´solution et le STM donnent une information a`
l’echelle de la MC, mais ne´cessitent une pre´paration de l’e´chantillon qui affecte l’e´tat de de´forma-
tion, et donnent une information locale. Le MEIS ne re´clame lui aucune pre´paration particulie`re
de l’e´chantillon, et donne une information moyenne´e sur la taille du faisceau d’ions, typiquement
quelques dizie`mes de mm, avec une re´solution en profondeur suffisante pour reconstruire les
profils de de´formation en fonction de la hauteur dans les nanoobjets.
Avec l’objectif de comprendre et de controˆler les proprie´te´s optiques des boˆıtes quantiques
GaN (112¯0), nous avons tout d’abord analyse´ la taille et la morphologie des ıˆlots par AFM. Le
lien avec les proprie´te´s optoe´lectroniques est e´tabli par des mesures de photoluminescence (PL).
Le lien avec l’e´tat de de´formation des ıˆlots est analyse´ par des mesures MEIS, permettant de
de´duire des profils de de´formation en fonction de la hauteur des ıˆlots, et par des images TEM
haute re´solution.
9.1 Description des e´chantillons
Les e´chantillons ont e´te´ synthe´tise´s par MBE. Sur des substrats 6H-SiC (112¯0) de 500 µm
d’e´paisseur fournis par INTRINSIC Semiconductor, et polis par NOVASiC, une couche tampon
de 7 nm d’AlN a d’abord e´te´ de´pose´e. Puis, une multicouche constitue´e de cinq pe´riodes de 1
MC de GaN + 13 MC d’AlN a e´te´ synthe´tise´e. Une couche supple´mentaire d’AlN, de 7 nm,
a e´te´ de´pose´e. Cette multicouche AlN/GaN a pour but d’empeˆcher aux de´fauts structuraux et
aux impurete´s chimiques provenant du substrat de se propager en fonction de la hauteur, et en
particulier jusqu’aux ıˆlots. Cette proce´dure a` e´te´ utilise´e notamment dans les syste`mes GaA-
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Fig. 9.1 : Topgraphie AFM de 0,5 µm × 0,5 µm, de la surface des e´chantillons D (a) et E (b), ainsi que
de la surface de la couche d’AlN avant de´poˆt de GaN. Les fle`ches sur (a) mettent en e´vidence
diffe´rentes formes d’ˆılots dans le plan, carre´, rectangle, et trape`ze.
lAs/GaAs [Meynadier 85] et InAs/GaAs [Ge´rard 96]. Au-dessus de la multicouche, un premier
plan d’ˆılots a e´te´ forme´ avec un de´poˆt de GaN en conditions riche Ga, dans le mode SK (voir
section 1.3.6). La transition SK est observe´e autour de 2-3 MC de GaN de´pose´es. Ce premier
plan d’ˆılots a e´te´ recouvert de 30 nm d’AlN. Enfin, un second plan d’ˆılots a e´te´ de´pose´, dans les
meˆmes conditions que le premier. La quantite´ de GaN utilise´e pour former les ıˆlots varie d’un
e´chantillon a` l’autre, et de´termine la densite´ et les dimensions des ıˆlots. Cinq e´chantillons ont
e´te´ synthe´tise´s avec 3,1 (e´chantillons A et D), 3,6 (e´chantillon B) et 4,1 (e´chantillons C et E)
MC de GaN.
9.2 Analyse par microscopie a` force atomique de la morphologie des ıˆlots
L’analyse AFM en mode dynamique a e´te´ faite avec des pointes Veeco TESP-SS, dont le
rayon de courbure, compris entre 2 et 5 nm, autorise une bonne re´solution late´rale. Des images
AFM des e´chantillons D et E sont reproduites sur la figure 9.1(a,b). La densite´ surfacique d’ˆılots
est de 8,4×1010 cm−2 pour D, et de 1,6×1011 cm−2 pour E. Les ıˆlots sont aligne´s selon la
direction [11¯00].
Une e´tude AFM de la surface d’AlN sous les ıˆlots (figure 9.1(c)) montre des ondulations per-
pendiculaires a` [11¯00], c’est a` dire selon [0001]. Ces ondulations sont distantes en moyenne d’en-
viron 30 nm selon [0001] [Onojima 02], et correspondent a` la distance moyenne entre les lignes
d’ˆılots. La position des lignes d’ˆılots sur les ondulations de surface d’AlN reste mal connue. En
particulier, les sommets sur les ondulations d’AlN pourraient constituer des sites de nucle´ation
pre´fe´rentiels pour les ıˆlots. Remarquons que la distance entre ondulations ne varie pas notable-
ment avec l’e´ventuelle de´sorientation de la surface de l’e´chantillon par rapport au plan (112¯0).
Nous supposons que l’anisotropie de morphologie provient (i) d’une anisotropie de la relaxation
des contraintes dans AlN sur SiC (+0,8 % selon [11¯00] et -3,3 % selon [0001]), et/ou (ii) de la
pre´sence de fautes d’empilement selon la direction [0001], se propageant le long de la hauteur
dans l’e´chantillon et cre´ant une anisotropie de contrainte a` la surface.
La re´solution late´rale des pointes AFM utilise´es permet de discerner grossie`rement la forme
de la base des ıˆlots. Pour l’e´chantillon D, on observe essentiellement des ıˆlots a` base rectangu-
laire ou carre´e (figure 9.1(a)). Pour l’e´chantillon E, on distingue toute une varie´te´ de formes :
carre´s, rectangles et trape`zes (figure 9.1(b)). Remarquons que les rectangles ont leur areˆte la plus
longue selon [0001] ou [11¯00]. Pour l’e´chantillon D, l’analyse statistique sur 120 ıˆlots re´ve`le des
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Fig. 9.2 : Distribution du rapport d’aspect dans le plan dans les ıˆlots, pour les e´chantillons D (a) et E
(b).
dimensions moyennes de 20,8 nm selon [11¯00], 18,7 nm selon [0001], et 1,6 nm selon la normale
a` la surface, [112¯0]. Pour l’e´chantillon E, nous trouvons de meˆme 25,3 nm, 24,6 nm et 2,6 nm.
Il apparaˆıt donc que la taille des ıˆlots augmente avec la quantite´ totale de GaN de´pose´e.
Les distributions des rapports d’aspect dans le plan sont montre´es pour les deux e´chantillons
sur la figure 9.2. Pour l’e´chantillon D, 80 % des ıˆlots ont une largeur selon [0001] plus petite
que selon [11¯00]. La distribution est centre´e sur 0,89±0,12, ce qui signifie que les ıˆlots ont une
forme anisotrope. Pour l’e´chantillon E en revanche, le centre de la distribution est tre`s proche de
l’unite´, et pre´sente un large e´cart relatif moyen (∼ 20 %), cohe´rent avec la varie´te´ de forme des
ıˆlots. L’anisotropie de morphologie dans le plan de ces ıˆlots n’est pas notable. Nous interpre´tons
la diffe´rence d’anisotropie des ıˆlots entre les deux e´chantillons en remarquant que le long d’une
ligne [11¯00] ou` sont arrange´s les ıˆlots, peu d’espace est disponible pour une augmentation de leur
volume. L’apport de matie`re de D a` E se re´partit donc pre´fe´rentiellement sur les flancs perpen-
diculaires a` [0001], et augmente la taille moyenne des ıˆlots dans cette direction. En conse´qence,
l’anisotropie des ıˆlots diminue.
Sur la figure 9.3 nous montrons le rapport de la hauteur sur la largeur selon [11¯00] des ıˆlots,
en fonction de la hauteur, pour les deux e´chantillons. Une corre´lation line´aire entre hauteur
et rapport d’aspect est observe´e. Elle indique que plus les ıˆlots sont hauts, plus leur rapport
d’aspect est e´leve´, ou, en d’autres termes, que l’augmentation de hauteur en fonction de l’apport
de matie`re dans un ıˆlot est plus importante que l’augmentation de son diame`tre. Il est important
de noter que l’e´volution du rapport d’aspect avec la hauteur se fait avec la meˆme pente pour
les deux e´chantillons. En particulier, les plus petits ıˆlots sur l’e´chantillons E ont des dimensions
comparables aux plus gros sur l’e´chantillon D. C’est une indication forte que les conditions de
croissance (tempe´rature du substrat, rapport entre les flux de Ga et de N) sont tre`s semblables
d’un e´chantillon a` l’autre.
9.3 Photoluminescence des e´chantillons
La PL inte´gre´e dans le temps, pour chacun des e´chantillons A, B, C, D et E, est reproduite
sur la figure 9.4. Pour les e´chantillons A, B et C, un net de´calage vers le rouge de la PL est
observe´, le pic se de´plac¸ant de 3,84 eV pour l’e´chantillon A a` 3,72 eV pour l’e´chantillon C. Nous
attribuons ce de´calage a` une diminution du confinement de la paire e´lectron-trou en fonction
de la hauteur des ıˆlots [Founta 05]. Les pics des e´chantillons D et E sont situe´s repectivement
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Fig. 9.3 : Hauteur sur largeur dans le plan selon [11¯00], dans les ıˆlots, en fonction de la hauteur des ıˆlots,
pour les e´chantillons D (a) et E (b). Les distributions sont affine´es par une droite, dont la pente
est la meˆme pour les deux e´chantillons (0,033±0,002 nm−1).
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Fig. 9.4 : PL inte´gre´e dans le temps des e´chantillons A, B, C, D et E. L’amplitude des pics de photolu-
minence a e´te´ normalise´e au maximum des pics.
en 3,88 eV et 3,68 eV. Il semble donc que les ıˆlots sur l’e´chantillon E soient en moyenne plus
gros que sur l’e´chantillon C, et que ceux sur D soient plus petits que ceux sur A. Ne´anmoins,
l’e´chantillon A est proche du D, et le C, de E.
9.4 Diffusion des ions de moyenne e´nergie
Dans la suite, la de´formation de la maille wurtzite sera de´crite par trois parame`tres de maille,
×a11¯00, a112¯0 (voir figure 9.5(a)) et c, le long des directions [11¯00], [112¯0] et [0001] respectivement.
Les directions [11¯00] et [0001] sont dans le plan (112¯0). Elles forment une maille rectangulaire√
3 × a11¯00 × c [Northrup 96]. Pour un mate´riau massif, a11¯00/
√
3 = a112¯0. Les de´saccords de
maille entre GaN, AlN et SiC sont diffe´rents selon les directions [11¯00] et [0001]. L’he´te´roe´pitaxie
selon le plan de croissance (112¯0) s’accompagne donc de contraintes anisotropes. En particulier,
la relaxation des contraintes en fonction de la hauteur dans les ıˆlots forme´s sur AlN est suppose´e
diffe´rente selon les deux directions non e´quivalentes [11¯00] et [0001].
Afin d’e´tudier cette possibilite´, nous avons mesure´ les profils de de´formations en fonction
de la hauteur, par MEIS, pour les e´chantillons A, B et C. Les mesures ont e´te´ faites sur l’ins-
tallation du CCLRC a` Daresbury, avec des protons d’e´nergie e´gale a` 102,8 keV. Le faisceau de
protons incident e´tait oriente´ a` 7◦ en dehors de la direction [112¯0] (voir figure 9.5). Les distribu-
tions angulaire et en e´nergie des photons re´trodiffuse´s ont e´te´ mesure´es a` l’aide d’un de´tecteur
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Fig. 9.5 : Repre´sentation sche´matique des ge´ome´tries de diffusion MEIS, avec un angle d’incidence des
protons sur la surface de θi = 7◦, pour les directions [11¯00] (a) et [0001] (b). Les vecteurs de
base −→a , −→b et −→c de la maille wurtizte sont repre´sente´s selon le plan (0001) (a).
2D [Tromp 91], dote´ d’une re´solution angulaire de 0,3◦ et en e´nergie de 2, 4 × 10−3, et d’une
acceptance angulaire de 27◦. Les protons ont e´te´ de´tecte´s au voisinage des directions cristallogra-
phiques [011¯0] et [112¯1] (voir figure 9.5), selon lesquelles, en raison de l’alignement des atomes,
les protons re´trodiffuse´s sont bloque´s. Ces directions sont appele´es directions de blocage. Elles
permettent, comme nous le de´taillons par la suite, de mesurer les de´formations selon [11¯00] et
[0001].
La figure 9.6 montre une carte MEIS 2D du nombre de protons mesure´s en fonction de l’angle
de diffusion et de l’e´nergie des protons, au voisinage de la direction de blocage [011¯0]. L’angle de
la direction de blocage est clairement identifie´ par une forte diminution du nombre de photons
de´tecte´s. La perte d’e´nergie des protons dans la matie`re augmente avec la profondeur dans
l’e´chantillon. En conse´quence, les protons ont une e´nergie plus faible lorsqu’ils sont re´trodiffuse´s
plus en profondeur pour un angle de diffusion donne´. L’e´nergie de 97,5 keV correspond a` la
surface de GaN, c’est a` dire au haut des ıˆlots et de la couche de mouillage. Au contraire, 96,7
keV correspond a` l’interface GaN/AlN. Comme on le voit sur la figure 9.6, entre ces deux valeurs
limites, la position angulaire θGa,011¯0 de la direction de blocage se de´place vers les petits angles de
diffusion. Cette e´volution provient de la distorsion des mailles GaN en fonction de la profondeur







Pour ce faire, il faut disposer d’une re´fe´rence pour les angles de diffusion. C’est ce que nous
avons fait en mesurant l’angle θSi,011¯0 de la direction de blocage du SiC, pour une e´nergie des
protons de 70 keV, qui correspond a` la re´gion du Si du spectre MEIS. θSi,011¯0 correspond, d’apre`s
l’e´quation (9.1), a` 30◦ puisque a11¯00/
√
3 = a112¯0 dans SiC. Une ligne blanche mate´rialise cette
re´fe´rence sur la figure 9.6.
Le profil de de´formation a112¯0/a11¯00 ×
√
3 en fonction de la hauteur dans les ıˆlots est donc
de´duit en mesurant θGa,011¯0 en fonction de l’e´nergie des protons. La profondeur ∆z par rapport
a` la surface de GaN est de´duite de la perte d’e´nergie ∆E par ∆E = dE/dz×∆z, dE/dz e´tant la
perte d’e´nergie par unite´ de longueur des protons dans GaN. Remarquons que l’e´nergie cine´tique
d’un proton diffuse´ a` une profondeur donne´e est re´partie sur une certaine gamme d’e´nergie, en
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Fig. 9.6 : Distribution angulaire et en e´nergie des protons re´trodiffuse´s par l’e´chantillon C, au voisinage
de la direction de bloquage [011¯0]. La ligne blanche a` 30◦ correspond au substrat SiC, utilise´
comme re´fe´rence, et a` GaN relaxe´.
raison de la re´solution du de´tecteur et de la fluctuation statistique du nombre d’interaction
subies dans l’e´chantillon par les ions incidents et e´mergeants (straggling effect). En conse´quence,
nous estimons la re´solution sur la profondeur a` 1 MC. Le cadre blanc dans la figure 9.6 donne
une indication du pas en e´nergie utilise´ pour construire les profils de de´formation.
La figure 9.7(a,c,e) montre le rapport a112¯0/a11¯00 ×
√
3 de´duit de l’e´quation (9.1), en me-
surant θGa,011¯0, en fonction de la profondeur dans les ıˆlots, pour les e´chantillons A, B et C.
Le rapport a112¯0/a11¯00 ×
√
3 est compare´ a` celui dans une couche GaN en contrainte biaxiale,
pseudomorphique sur AlN relaxe´ (cas GaN/AlN sur la figure 9.7, voir section 1.2.3.3). Le cas
de GaN relaxe´ correspond a` a112¯0/a11¯00×
√
3 = 1. L’e´chantillon C pre´sente un profil marque´ de
de´formation entre la base et le haut des ıˆlots. La base des ıˆlots est proche du cas biaxial, alors
que le haut des ıˆlots a un e´tat de de´formation interme´diaire entre les cas biaxial et relaxe´. Ce
comportement refle`te la relaxation des contraintes en fonction de la hauteur dans l’ˆılot, par la
surface libre. Cette relaxation est aussi observe´e pour les e´chantillons A et B. Il est important
de noter que le rapport a112¯0/a11¯00×
√
3 pre´sente une relaxation plus importante en fonction de
la hauteur pour C que pour B, et pour B que pour A. Ceci est cohe´rent avec l’augmentation des
tailles et des rapports d’aspect hauteur sur diame`tre, de A a` C, sugge´re´e par la PL et l’analyse
AFM. Cette augmentation favorise en effet la relaxation des contraintes [Kern 96], et donc une
diminution de la compression dans le plan, en meˆme temps qu’une diminution de la dilatation
hors du plan, de la maille GaN, qui se traduit par une diminution de a112¯0/a11¯00 ×
√
3.
Les profils de de´formation selon la direction perpendiculaire dans le plan, [0001], ont e´te´
e´tudie´s en collectant les protons re´trodiffuse´s dans une re´gion angulaire incluant la direction de
blocage [112¯1] (figure 9.5(b)), en fonction de l’e´nergie des protons. En mesurant l’angle θGa,112¯1






Une re´fe´rence pour les angles de diffusion a e´te´ obtenue en mesurant la position angulaire de la
direction de blocage pour le Si, qui correspond au substrat SiC, dont on connaˆıt avec pre´cision
le rapport a112¯0/c.
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Fig. 9.7 : Profils de a112¯0/a11¯00 (a,c,e) et de a112¯0/c (b,d,f) pour les e´chantillons C (a,b), B (c,d) et A
(e,f). GaN/AlN repre´sente le cas d’une couche GaN en contrainte biaxiale sur AlN relaxe´. GaN
relaxe´ correspond a` a112¯0/a11¯00 = 1 et a112¯0/c = 0, 615.
216
9.5. Microscopie e´lectronique en transmission a` haute re´solution
La figure 9.7(b,d,f) montre le rapport a112¯0/c en fonction de la profondeur dans les ıˆlots
pour les e´chantillons A, B et C. Il est compare´ au cas d’une couche GaN en contrainte biaxiale
pseudomorphique sur AlN relaxe´ (voir section 1.2.3.3). Le cas de GaN relaxe´ correspond a`
a112¯0/c = 0, 615. La de´formation en haut des ıˆlots est, dans cette direction, plus proche du cas
de relaxe´ que dans la direction [11¯00], quelque soit l’e´chantillon. Le relaxation du rapport a112¯0/c
est plus importante pour l’e´chantillon C. Cette observation est cohe´rente avec l’analyse AFM,
qui sugge`re, avec l’analyse de la PL que les ıˆlots forme´s sur l’e´chantillon C sont plus gros que
pour les e´chantillons B et A.
Les profils de de´formation selon les deux directions non e´quivalentes [11¯00] et [0001] sont nota-
blement diffe´rents. La relaxation supple´mentaire observe´e selon la direction [0001] est cohe´rente
avec l’analyse AFM qui sugge`re que les ıˆlots sont le´ge`rement plus larges selon cette direction.
Cependant, cette anisotropie de morphologie s’estompe avec l’augmentation de la taille et de la
densite´ des ıˆlots, qui doit eˆtre sensible pour l’e´chantillon C (proche de l’e´chantillon E e´tudie´ par
AFM). Pourtant, la relaxation supple´mentaire selon [0001] existe aussi pour C. Tout se passe en
fait comme si les re´sultats expe´rimentaux des figures 9.7(b,d,f) e´taient affecte´s d’un de´calage de
la relaxation par rapport a` ceux de la direction perpendiculaire. Nous interpre´tons ce de´calage
comme une relaxation plastique anisotrope (selon [0001]) superpose´e a` la relaxation e´lastique.
En effet, dans le cas ou` la couche d’AlN sous les ıˆlots est totalement relaxe´e (ce que nous n’avons
pas pu ve´rifier), a` l’interface entre AlN et GaN, c’est a` dire a` la base des ıˆlots, des de´saccords
de maille dans le plan de -2,4 % et de -3,9 % sont pre´sents selon les directions [11¯00] et [0001]
respectivement. L’important de´saccord de maille selon [0001] pourrait favoriser la relaxation des
contraintes de fac¸on plastique, par formation de dislocations a` l’interface GaN/AlN. Cette re-
laxation plastique se superposerait a` la relaxation e´lastique. Cet effet a e´te´ observe´ dans d’autres
syste`mes, pour les ıˆlots d’InN sur GaN par exemple [Daudin 98, Lozano 06].
9.5 Microscopie e´lectronique en transmission a` haute re´solution
Dans le but de ve´rifier l’hypothe`se ci-dessus, des mesures TEM ont e´te´ faites dans le mode
haute re´solution, avec un microscope Jeol 400EX fonctionnant a` 400 kV, et e´quipe´ d’une came´ra
CCD a` faible vitesse de balayage. L’e´chantillon, constitue´ de 19 plans de boˆıtes GaN/AlN syn-
the´tise´s selon la proce´dure de´taille´ dans la section 9.1, a e´te´ aminci en deux sections transverses
co¨ıncidant respectivement avec les plans (11¯00) et (0001). Afin d’ame´liorer le rapport signal
sur bruit, un filtrage de Wiener a d’abord e´te´ applique´ aux images a` l’aide du logiciel ”Strain
Determination Software” [Galindo 06]. Les images ont ensuite e´te´ analyse´es par la me´thode des
phases ge´ome´triques [Hy¨tcha 98], afin d’obtenir une information sur les de´placements atomiques
locaux et de de´tecter d’e´ventuelles disclocations.
L’image TEM haute re´solution reproduite sur la figure 9.8(a) a e´te´ mesure´e selon l’axe de
zone [11¯00]. Elle donne une vue ge´ne´rale de l’e´chantillon, pour deux couches de mouillage GaN
entre AlN. Les ıˆlots sont peu denses sur cet e´chantillon, et n’apparaissent pas sur la figure
9.8(a). Une analyse attentive de l’image met en e´vidence la pre´sence de dislocations a` l’interface
GaN/AlN, en diffe´rents lieux, repe´re´s par des cercles sur la figure 9.8(a)). La figure 9.8(b) montre
un agrandissement de la re´gion 1 de la figure 9.8(a), ou` le cœur d’une dislocation est indique´
par une fle`che. Un circuit de Burgers a e´te´ trace´, mettant en e´vidence le vecteur de Brugers
1/2 [0001] de la dislocation. La zone 1 a par ailleurs e´te´ analyse´e par la me´thode des phases
ge´ome´triques, en se´lectionnant la contribution de la re´flexion (0002) dans le module au carre´
de la transforme´e de Fourier de l’image. L’image des phases des franges (0002) du re´seau est
montre´e sur la figure 9.8(c), ou` une variation de 2pi, correspondant a` l’e´tendue de la gamme de
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Fig. 9.8 : (a) Vue transverse le long de l’axe de zone [11¯00] d’une partie d’un e´chantillon contenant 19
plans de GaN (112¯0), montrant deux couches de mouillage de GaN entre AlN. Les zones 1, 2
et 3 indiquent une relaxation du de´saccord de maille entre AlN et GaN par dislocations. Un
agrandissement de la zone 1 est montre´ en (b), ou` un circuit de Burgers a e´te´ mate´riallise´
autour de la dislocation. L’image de phase des franges (0002) du re´seau est montre´e en (c). La
variation de 2pi est caracte´ristique de la dislocation.
couleurs utilise´e, se produit au point signale´ par une fle`che. Cette variation est caracte´ristique de
la pre´sence d’un plan supple´mentaire, c’est a` dire d’une dislocation [Hy¨tch 03]. La pre´sence de
ces dislocations est une fac¸on efficace d’accomoder une partie du de´saccord de maille important
entre GaN et AlN selon la direction [0001].
En revanche, selon l’axe de zone [0001], l’arrangement des colonnes atomiques est tre`s re´gulier
et nous n’avons pas pu mettre en e´vidence de dislocations.
En re´sume´, les expe´riences pre´sente´es dans ce chapitre ont mis en e´vidence une relaxation
anisotrope de la de´formation dans les ıˆlots GaN (112¯0), plus forte selon la direction [0001],
graˆce notamment a` la formation de de´fauts qui accomodent le de´saccord de maille important
entre AlN et GaN dans cette direction. Il est important de noter que cette coexistence d’une
relaxation plastique et d’une relaxation e´lastique n’est pas ine´dite pour les cristaux de nitrures
semiconducteurs : c’est aussi le cas pour le syste`me InN/GaN, caracte´rise´ par un fort de´saccord
de maille. La croissance d’InN sur AlN s’accompagne en effet de la formation de dislocation qui
accommodent 9 des 12 % de de´saccord parame´trique entre AlN et GaN dans le plan de croissance
(0001) [Bellet-Amalric 04]. Les 3 % restants sont relaxe´s par formation d’ˆılots, selon le mode SK,
comparables a` ceux de GaN sur AlN [Daudin 98]. Dans le cas particulier des boˆıtes quantiques
GaN (112¯0), l’anisotropie de la relaxation plastique est vraisemblablement due a` l’anisotropie
du de´saccord de maille, plus grand dans la direction [0001]. Il est inte´ressant de noter que la
relaxation plastique partielle selon [0001] contribue a` la diminution de l’effet pie´zoe´lectrique et a`
une diminution notable du champ e´lectrique dans les ıˆlots GaN (112¯0) [Garro 05]. Remarquons
que la pre´sence des disclocations, habituellement associe´es a` une recombinaison non radiative
des porteurs, n’occasionne pas de dimimution appre´ciable de la PL des boˆıtes quantiques. Ceci
est probablement duˆ a` la faible densite´ de dislocations a` l’interface GaN/AlN, en comparaison
du nombre de boˆıtes quantiques, compatible avec la re´alisation pratique de dispositifs e´metteurs
de lumie`re de grande efficacite´.
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Pendant ces trois anne´es, nous avons de´veloppe´ et applique´ la spectroscopie X en condition
de diffraction et la diffraction anomale multi-longueurs d’onde, en incidence rasante, pour des
nanoobjets en surface ou enterre´s. Ces deux techniques ne sont envisageables que sur les instal-
lations de rayonnement synchrotron modernes, qui fournissent un spectre continu en e´nergie et
une brillance e´leve´e. Les exigences expe´rimentales expliquent le faible nombre d’expe´riences a`
travers le monde de´die´es a` la diffraction anomale en incidence rasante. Pourtant, la spectrosco-
pie X en condition de diffraction et la diffraction anomale multi-longueurs d’onde apportent des
informations inaccessibles par d’autres me´thodes. En particulier, il est possible d’extraire syste´-
matiquement des amplitudes de diffusion et des phases, et non plus simplement des intensite´s,
donc de caracte´riser la diffusion par un objet ou une assemble´e d’objets. En outre, la sensibilite´
chimique combine´e a` la se´lectivite´ de la diffraction renseignent quantitativement sur la structure
atomique locale d’une re´gion iso-de´formation, d’un nanoobjet par exemple.
Nous avons analyse´ les effets de diffraction dynamique qui se produisent avec une ge´ome´trie
en incidence rasante, et leurs conse´quences sur la diffraction anomale. Il apparaˆıt qu’une ana-
lyse dans le cadre de l’approximation de Born, au seuil d’absorption d’un e´le´ment contenu dans
un nanoobjet, reste utilisable pour le cas de nanoobjets de´pose´s sur une couche contenant une
faible proportion d’atomes anomaux. C’est le cas des boˆıtes quantiques auto-assemble´es par la
me´thode Stranski-Krastanow, qui reposent sur une fine couche de mouillage (2 MC) constitue´e
du meˆme mate´riau que les boˆıtes. C’est a fortiori le cas d’agre´gats supporte´s, ou de nanofils
d’un mate´riau sur un autre. Au cours de ces trois anne´es, l’essentiel de notre travail a porte´ sur
les ıˆlots GaN/AlN. Nous avons eu e´galement l’occasion d’e´tudier d’autres nanostructures semi-
conductrices par diffraction anomale : ıˆlots Ge/Si, fils quantiques InAs/InP ıˆlots d’InGaN/GaN.
Les re´sultats de ces e´tudes ne sont pas pre´sente´s dans ce manuscrit.
Nous avons utilise´ la diffraction anomale en incidence rasante pour e´tudier, a` trois dimensions,
la de´formation, la forme et la composition dans des nanostructures de nitrures. Nous avons ainsi
e´tudie´ en de´tail le cas d’ˆılots non recouverts, en prenant en compte notamment les champs de
de´formations dans les ıˆlots, obtenus par des simulations par e´le´ments finis. Nous avons par ailleurs
analyse´ l’encapsulation et l’empilement de plans de boˆıtes quantiques GaN/AlN, et confronte´ les
re´sultats expe´rimentaux donne´s par la diffraction anomale a` des observations dans l’espace re´el,
par microscopie en champ proche notamment. Ces e´tudes mettent en e´vidence un me´canisme
d’encapsulation en deux e´tapes. Pour les faibles e´paisseurs, AlN mouille uniforme´ment le plan
de boˆıtes, et, au dela` de 4-5 MC, une croissance pre´fe´rentielle d’AlN entre les ıˆlots est observe´e.
Nous montrons que les ıˆlots restent de´nue´s d’interdiffusion tout au long de l’encapsulation,
et caracte´risons l’interface entre les ıˆlots et la matrice AlN en comparant les structures fines
mesure´es en condition de diffraction et d’absorption. Nous mettons en e´vidence la de´formation
progressive des ıˆlots sous l’effet de la contrainte impose´e par AlN. Deux se´ries d’e´chantillons,
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synthe´tise´es chacune sur des substrats diffe´rents (couche e´paisse AlN sur saphir ou sur SiC), sont
e´tudie´es et compare´es. Une relaxation plus importante, probablement associe´e a` des de´fauts au
voisinage des ıˆlots, est mise en e´vidence pour les ıˆlots obtenus sur des substrats SiC.
Nous avons applique´ la diffraction anomale a` l’e´tude in situ de la croissance de nanoobjets.
Cette approche nous a permis de de´velopper une compre´hension profonde des me´canismes d’ac-
comodation des contraintes e´lastiques dans des ıˆlots et leur matrice, d’e´tudier l’encapsulation
et l’empilement de plans de boˆıtes quantiques GaN. La diffusion en incidence rasante aux pe-
tits angles (GISAXS) nous a fourni des informations comple´mentaires, a` l’e´chelle des longueurs
caracte´ristiques des assemble´es d’ˆılots. Nous caracte´risons l’interaction e´lastique entre les ıˆlots
et leur matrice, et quantifions la porte´e de cette interaction. Nous montrons que l’alignement
vertical des ıˆlots d’un plan au suivant se produit pour des espaceurs d’AlN d’e´paisseur plus faible
que la porte´e de l’interaction e´lastique entre les ıˆlots et leur matrice. Nous e´tudions l’e´volution
de la taille des ıˆlots dans un empilement, et associons l’augmentation observe´e a` la corre´lation
verticale de position des ıˆlots.
Paralle`lement, nous avons de´veloppe´ l’utilisation de la diffraction des e´lectrons rapides en
re´flexion (RHEED) pour suivre en temps re´el l’e´volution de la de´formation dans des nanoob-
jets, dans le plan et hors du plan de croissance. Nous avons applique´ la me´thode a` une e´tude
pre´liminaire du muˆrissement des ıˆlots GaN sous vide et a` haute tempe´rature. L’augmentation
de la relaxation dans les ıˆlots avec le temps de muˆrissement mise en e´vidence est interpre´te´e par
une e´volution de la taille des ıˆlots. La comparaison avec des valeurs de re´fe´rence obtenues par
diffraction anomale a permis de valider la me´thode.
Enfin, nous avons analyse´ la structure et la morphologie de boˆıtes quantiques GaN/AlN
synthe´tise´s sur un plan de croissance (112¯0). Ces objets, aux proprie´te´s optoe´lectroniques su-
pe´rieures a` leurs homologues synthe´tise´s sur un plan (0001), sont l’objet d’un inte´reˆt croissant
et nouveau. L’e´tude pre´sente´e dans ce manuscrit combine des re´sultats de microscopie a` force
atomique, de diffusion des ions de moyenne e´nergie, de microscopie e´lectronique en transmission,
et de photoluminescence. L’anisotropie des profils de de´formations dans les ıˆlots est analyse´e en
fonction de l’e´volution de la morphologie des ıˆlots. Une relaxation plastique anisotrope, a` l’inter-
face entre AlN et GaN, est observe´e. Une analyse par diffraction anomale en incidence rasante
est pre´vue par la suite.
2 Perspectives
L’e´tude commence´e sur le muˆrissement des ıˆlots GaN me´rite d’eˆtre approfondie. La diffraction
des e´lectrons rapides en re´flexion devrait permettre de mesurer en fonction de la tempe´rature
de croissance la relaxation des contraintes dans et hors du plan. En comple´tant ces re´sultats
par une analyse ex situ en microscopie a` force atomique, il devrait eˆtre possible d’acce´der aux
parame`tres cine´tiques du processus de muˆrissement.
La caracte´risation structurale des ıˆlots GaN(112¯0), mais aussi des ıˆlots (11¯00), devrait eˆtre
entreprise par diffraction anomale, pour quantifier la composition et les de´formations, et par
diffusion en incidence rasante aux petits angles pour analyser la morphologie et l’organisation
spatiale des ıˆlots. Les premiers stades de la croissance, ainsi que l’encapsulation et l’empilement
de plans de boˆıtes, pourraient eˆtre e´tudie´s in situ et ex situ selon les meˆmes sche´mas que ceux
pre´sente´s dans ce manuscrit.
La synthe`se de nanocolonnes (nanofils !) de GaN/AlN est une activite´ nouvelle du labo-
ratoire, encourage´e par la perspective d’applications technologiques conside´rables, concernant
notamment les dispositifs e´metteurs et re´cepteurs de lumie`re, le transport nanoe´lectronique et
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la spintronique. L’analyse de la diffraction et de la diffusion aux petits angles des rayons X par
de tels objets (GaN/AlN ou d’autres) est un terrain vierge, qui sera aborde´ au sein du labora-
toire. L’utilisation de la diffraction anomale devrait fournir des informations structurales pour
caracte´riser notamment des he´te´rostructures AlGaN/AlN e´labore´es au sein des nanocolonnes.
La diffraction anomale multi-longueurs d’onde et la spectroscopie X en conditions de diffrac-
tion ont e´te´ applique´es aux seuils K de Ga, de l’As et de Ge, qui sont tre`s proches en e´nergie
(10,367 keV, 11,864 keV et 11,103 keV respectivement). L’utilisation de seuils a` plus hautes
e´nergies, tels que le seuil K de In, et a` plus basse e´nergie, tels que le seuil LIII de In ou le seuil
K de Al, devrait e´tendre largement les champs d’application de ces deux techniques.
Jusqu’a` pre´sent, la spectroscopie X en condition de diffraction a e´te´ e´tudie´e a` l’aide de de´-
tecteurs ponctuels. Il semble particulie`rement prometteur d’envisager l’utilisation de de´tecteurs
line´aires, pour mesurer simultane´ment les oscillations de structure fine sur toute une gamme de
l’espace re´ciproque. Il serait alors possible d’analyser l’environnement local d’atomes apparte-
nant a` diffe´rentes re´gions d’un nanoobjet. Un effort de de´veloppement d’outils d’analyse adapte´s
est indispensable.
Enfin, soulignons l’inte´reˆt croissant porte´ sur la caracte´risation par diffraction des rayons X
par un objet unique. Ce type d’e´tude se heurte a` des limites expe´rimentales se´rieuses concernant
les flux de photons X et la taille des faisceaux utilise´s. A l’heure actuelle, les boˆıtes quantiques
sont des objets trop petits pour eˆtre e´tudie´s ainsi. Les nanofils et nanocolonnes, en revanche,
pourraient convenir aux performances actuelles des sources synchrotron. On peut se demander
comment une sensibilite´ chimique pourrait eˆtre obtenue pour ces e´tudes d’objets uniques, et quel
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Les  travaux  présentés  dans  ce  manuscrit  sont  consacrés  à  l'étude  des  propriétés  structurales  (taille,
déformation,  composition) de boîtes quantiques  GaN, dont  les propriétés  optiques remarquables  dans le
domaine  du  visible  et  de  l'ultraviolet,  les  prédisposent  à  une  utilisation  dans  de  futurs  dispositifs
optoélectroniques. Leurs propriétés optiques dépendent fortement de l'état de contrainte et la composition
des boîtes,  qui doivent donc être contrôlées  et caractérisées finement. C'était  l'un des enjeux majeurs de
cette thèse de développer et exploiter à cette fin la spectroscopie X en condition de diffraction, la diffraction
et la diffusion anomale des rayons X, en incidence rasante. Les mesures  correspondantes,  à l'aide d'une
source  de  rayonnement  synchrotron  telle  que  l'European  Synchrotron  Radiation  Facility  (ESRF),
indispensable pour l'étude de nanoobjets, ont nécessité des développements expérimentaux spécifiques. Les
effets  dynamiques  associés  à  l'utilisation  d'une  incidence rasante  ont  été  pris  en  compte  dans  l'analyse
quantitative  des résultats.  En outre,  les résultats  ont été comparés  à des simulations des diagrammes de
diffraction,  des structures  fines  en condition  de diffraction  et  de  la diffraction  anomale,  sur  la  base  de
simulations par éléments finis des champs de déformations dans les boîtes quantiques. L'analyse par rayons
X a été complétée par des études par diffraction des électrons rapides en réflexion (RHEED), microscopies
électronique en transmission (TEM) et à force atomique (AFM), et diffusion des ions de moyenne énergie
(MEIS).  L'encapsulation  de  boîtes  quantiques  GaN  (0001)  par  AlN  a  été  étudiée,  in  situ pendant  la
croissance  et  ex  situ,  pour  deux  types  de substrats.  Ces  études  ont  permis  de  proposer  un  mécanisme
d'encapsulation en trois  étapes,  de montrer  la mise en contrainte  des boîtes  et l'absence d'interdiffusion
pendant  l'encapsulation.  L'arrangement  vertical  de  boîtes  quantiques  dans  des  empilements,  et
l'augmentation  en  moyenne  de  la  taille  des  boîtes  qui  en  découle,  ont  été  étudiés  in  situ.  Une  étude
préliminaire  structurale  du mûrissement  des  boîtes  quantiques  GaN (0001)  a  été  entreprise  à  l'aide  de
mesures  RHEED.  Enfin,  AFM,  TEM  et  MEIS  ont  permis  d'analyser  les  propriétés  structurales  et
optoélectroniques de boîtes quantiques GaN (1120) auto-organisées.
The works presented in this manuscript focus on the structural (size, strain, composition) investigation of
GaN quantum dots,  which remarkable optoelectronic properties in the visible to ultraviolet range makes
them  potential  building  blocks  of  new optoelectronic  devices.  Their  optoelectronic  properties  strongly
depend on the  dots  strain  state  and composition,  which  must  therefore  be controlled  and characterized
accurately.  One major  objective of  that thesis was to take benefit  of and develop x-ray spectroscopy in
diffraction condition and x-ray anomalous diffraction and scattering, for that purpose, in a grazing incidence
setup.  The  measurement  of  fine  structure  oscillation  in  diffraction  condition  (x-ray  spectroscopy  in
diffraction condition) and anomalous diffraction from nanoobjects,  which requires  synchrotron radiation
sources  such that  the European Synchrotron  Radiation Facility  (ESRF),  promoted  specific  experimental
developments.  The  dynamical  effects  occurring  in  grazing  incidence  were  taken  into  account  for  the
quantitative  analysis  of  the  experimental  results.  Moreover,  experimental  results  were  compared  with
simulations  of  x-ray  diffraction  diagrams,  fine  structure  signal  in  diffraction  condition  and  anomalous
diffraction spectrum, performed on the basis of finite element simulations of the strain fields in the quantum
dots.  The x-ray  analysis  was complemented  by Reflection High-Energy  Electron  Diffraction  (RHEED),
Transmission  Electron  Microscopy  (TEM),  Atomic  Force  Microscopy  (AFM) and Medium-Energy  Ion
Scattering (MEIS) measurements.  The capping of (0001) GaN quantum dots by AlN, was studied  in situ
during growth and ex situ. Those studies put in evidence a three-step capping mechanism, the progressive
strain and absence of intermixing in the quantum dots, during the capping process. The vertical alignment of
GaN quantum in stackings, and the average increase of the dots diameter, were  analyzed  in situ. Using
RHEED as a tool to monitor the overall strain in the dots, a preliminary analysis of the (0001) GaN quantum
dots  ripening under  vacuum was carried  out.  At last,  AFM, TEM and MEIS allowed to investigate  the
structural and optoelectronic properties of self-organized (1120) GaN quantum dots.
